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Das Gewicht von Fahrzeugen ist in der Vergangenheit durch zunehmende Anforderungen an
Komfort und Sicherheit kontinuierlich gestiegen. Aufgrund stetig steigender Energiepreise sowie
gesetzlicher Auflagen zur Senkung des Emissionsausstoßes von Fahrzeugsystemen, steht dem
gegenüber die Forderung nach einer Erhöhung der Energieeffizienz. Der daraus entstehende
Zielkonflikt ist durch geeignete Leichtbaubestrebungen lösbar. Insbesondere kontinuierlich fa-
serverstärkte Kunststoffe sind mit ihren hervorragenden gewichtsspezifischen Eigenschaften für
den Fahrzeugleichtbau prinzipiell gut geeignet [1].
Im Hinblick auf den Einsatz kontinuierlich faserverstärkter Kunststoffe mit Duromer-Matrix,
wie beispielsweise glas- oder kohlenstofffaserverstärktes Epoxidharz (GFK, CFK), besteht lang-
jährige Erfahrung aus dem Luftfahrtbereich. Allerdings sind Großserienproduktion, Reparatur-
und Recyclingfähigkeit von endlosverstärkten Faserverbundwerkstoffen, insbesondere mit Du-
romer-Matrix, noch nicht vollständig gelöste Herausforderungen. Thermoplastische Matrixsys-
teme bieten hier deutlich kürzere Herstellungszeiten, einfacheres Handling und zudem, bedingt
durch die Fähigkeit zum erneuten Aufschmelzen der Matrix, Vorteile im Hinblick auf nachträg-
liches Umformen, Reparatur und Recycling. Diesen guten Eigenschaften steht zur Zeit noch
ein nicht ausreichendes Verständnis des Werkstoffverhaltens gegenüber, um diese Materialien
in strukturtragenden Bauteilen einzusetzen. Dabei ist unklar, wie und in welchem Ausmaß sich
das komplexe Deformationsverhalten der thermoplastischen Matrix auf den Faserverbundwerk-
stoff überträgt. Neben den allgemein viskoelastisch-viskoplastischen Eigenschaften, die zu einer
Kriechneigung des Werkstoffs führen, zeigen thermoplastische Matrixsysteme eine zum Teil si-
gnifikante Temperaturabhängigkeit. Im Falle von Polyamidsystemen kommt eine Abhängigkeit
von der Umgebungsfeuchte bzw. vom Feuchtegehalt des Materials hinzu.
Dementsprechend ist es erforderlich, das Deformationsverhalten genau zu charakterisieren. Da-
bei ist es nicht ausreichend das Verhalten unter quasistatischer Belastung zu untersuchen. Viel-
mehr muss aufgrund der viskoelastisch-viskoplastischen Eigenschaften der thermoplastischen
Matrix auch das Deformationsverhalten unter statischen Belastungen berücksichtigt werden.
Um den großserientechnischen Einsatz des Materialsystems zu ermöglichen, ist es zudem not-
wendig geeignete Materialmodelle zu entwickeln, die eine sichere und effiziente Bauteilauslegung
mit hoher Prognosegüte ermöglichen. Die vorliegende Arbeit leistet durch experimentelle Ver-
suche an Couponproben, numerische Versuche an geeigneten Mikro- und Mesomodellen sowie
der Formulierung eines makroskopischen Materialmodells zur homogenisierten Beschreibung
des orthotropen, zeitabhängigen Deformationsverhaltens kontinuierlich faserverstärkter Ther-
moplaste, einen Beitrag zur Erfüllung der genannten Forderungen.
1
1 Einleitung 2
1.2 Ziele und Aufbau der Arbeit
In dieser Arbeit wird ein makroskopisches Materialmodell zur Verwendung in der FE-Software
ABAQUS entwickelt, welches das Deformationsverhalten kontinuierlich faserverstärkter ther-
moplastischer Kunststoffe geeignet beschreibt und eine zuverlässige und effiziente Bauteilaus-
legung ermöglicht. Dazu wird zunächst das Deformationsverhalten eines Materialsystems mit
einer Verstärkungsstruktur aus Kohlenstofffaser-Köpergewebe und einer im RIM-Prozess (Re-
action Injection Moulding) verarbeiteten Gusspolyamid 6 (GPA6) Matrix charakterisiert. Ne-
ben rein quasistatischen Zug- und Druckversuchen werden zudem geeignete statische Versu-
che durchgeführt, um Kriech- bzw. Relaxationseffekte zu untersuchen. Dabei ist es das Ziel,
Deformationseffekte zu identifizieren und diese hinsichtlich ihrer Relevanz für eine Bauteilaus-
legung zu bewerten. Weiterhin werden numerische Untersuchungen anhand von Mikro- und
Mesomodellen durchgeführt. Diese dienen dazu, die experimentell ermittelten Effekte besser zu
interpretieren und das Materialverständnis weiter zu fördern. Zudem bilden die Ergebnisse der
Mikro- und Mesomodelluntersuchungen die Grundlage zur Parametrisierung der Makromodelle.
Ein weiterführendes Ziel der Arbeit ist es hierbei zu evaluieren inwiefern es möglich ist durch
geeignete Homogenisierung an Mikromodellen experimentelle Versuche am Verbundwerkstoff
einzusparen.
In Kapitel 1 werden im Rahmen einer Motivation die zentralen Fragestellungen der Arbeit her-
ausgearbeitet und die Ziele sowie der Aufbau der Arbeit dargelegt.
Um die Inhalte der vorliegenden Arbeit vom Stand der Forschung abzugrenzen, werden in
Kapitel 2 die bisherigen Arbeiten sowie deren Forschungsschwerpunkte auf den Gebieten der
experimentellen Charakterisierung des Deformationsverhaltens endlosverstärkter Thermoplast-
systeme, der Mikro- und Mesomodellierung von faserverstärkten Kunststoffen und der makro-
skopischen Materialmodellierung kontinuierlich faserverstärkter Thermoplaste vorgestellt.
Kapitel 3 beschreibt die experimentelle und numerische Vorgehensweise sowie die Modellbil-
dung. Neben den Versuchswerkstoffen, den Prüfverfahren und der Versuchsführung werden hier
die Vorgehensweise zur Identifikation von Modellparametern und die verschiedenen Modelle der
Arbeit vorgestellt.
Kapitel 4 umfasst die Ergebnisse der vorliegenden Arbeit und ist in sechs eigenständige aufein-
ander aufbauende Abschnitte unterteilt.
In Abschnitt 4.1 werden die Ergebnisse der experimentellen Versuchsprogramme vorgestellt. Ne-
ben verschiedenen statischen und quasistatischen Zug- und Druckversuchen am Kohlenstofffaser-
Köpergewebe mit GPA6-Matrix, werden zudem Versuche zur Charakterisierung der unverstärk-
ten GPA6-Matrix sowie von unidirektional kohlenstofffaserverstärktem PA6 betrachtet.
Um das viskoelastisch-viskoplastische Deformationsverhalten der GPA6-Matrix in der FE-Si-
mulation abbilden zu können, werden in Abschnitt 4.2 die Modellparameter des in ABAQUS
implementierten Two-Layer-Viscoplasticity Modells (TLV-Modell) identifiziert. Hierzu wird ei-
ne Parameteridentifikation anhand der experimentellen Versuche aus Abschnitt 4.1 durchge-
führt. Zudem wird das bestehende TLV-Modell mittels einer USDFLD-Subroutine erweitert,
um eine bessere Beschreibung des Deformationsverhaltens zu erreichen.
In Abschnitt 4.3 wird das zeit- und richtungsabhängige Deformationsverhalten von unidirek-
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tional kohlenstofffaserverstärkten GPA6-Verbunden numerisch, anhand von Mikromodellen un-
tersucht. Das Ziel ist es dabei, das Deformationsverhalten der imprägnierten Rovings des ge-
webeverstärkten GPA6 zu charakterisieren. Hierzu wird für die Matrix das in Abschnitt 4.2
parametrisierte erweiterte TLV-Modell verwendet, während für die Kohlenstofffasern transver-
salisotropes, linear-elastisches Verhalten angenommen wird. Anhand der Mikromodelle wird der
Einfluss unterschiedlicher Faservolumengehalte sowie der Einfluss unterschiedlich stark ausge-
prägter Faserondulationen auf das makroskopische Deformationsverhalten untersucht. Weiter-
hin wird die Auswirkung volumetrischer Deformationsanteile auf die richtungsabhängige Rela-
xationsneigung des unidirektionalen Verbundwerkstoffs betrachtet. Abschließend wird der Mo-
dellierungsansatz anhand der in Abschnitt 4.1 vorgestellten Ergebnisse des unidirektional koh-
lenstofffaserverstärkten PA6-Materials validiert.
Zur homogenisierten Beschreibung des zeit- und richtungsabhängigen makroskopischen Defor-
mationsverhaltens kontinuierlich faserverstärkter Thermoplastwerkstoffe wird in Abschnitt 4.4
ein dreidimensionales, orthotropes sogenanntes generalisiertes Maxwell-Modell formuliert. Das
generalisierte Maxwell-Modell besteht dabei aus einer Parallelschaltung eines Federelementes
mit zwei Maxwell-Elementen. Die Modellparameter werden anhand der Ergebnisse des in Ab-
schnitt 4.3 vorgestellten Mikromodells identifiziert. Die Prognosefähigkeit des Makromodells
wird durch die Gegenüberstellung der Ergebnisse zu denen des Mikromodells demonstriert.
Anhand eines numerischen Beispiels auf Couponlevel wird das Modell zudem hinsichtlich der
Plausibilität der Berechnungsergebnisse sowie der Stabilität des Modells bewertet.
In Abschnitt 4.5 wird das Deformationsverhalten des gewebeverstärkten GPA6 numerisch an-
hand von Mesomodellen untersucht. Zur homogenisierten Beschreibung des Deformationsver-
haltens der imprägnierten Rovings wird das in Abschnitt 4.4 vorgestellte Materialmodell ver-
wendet. Für die Matrix das in Abschnitt 4.2 parametrisierte erweiterte TLV-Modell. Mittels
der Mesomodelle wird der Einfluss der Stapelfolge einzelner Lagen auf das zeitabhängige De-
formationsverhalten betrachtet. Zudem wird der Einfluss von Belastungskombinationen auf die
Relaxationsneigung des Materials untersucht. Zur Validierung werden die Ergebnisse des Köper-
Mesomodells den experimentellen Ergebnissen aus Abschnitt 4.1 gegenübergestellt.
Abschließend wird in Abschnitt 4.6 das in Abschnitt 4.4 vorgestellte, dreidimensionale makro-
skopische Materialmodell zur Anwendung auf Schalenelemente für ebene Spannungszustände
angepasst. Zur Abbildung des Deformationsverhaltens des GPA6/CF-Köpergewebes werden
die Modellparameter anhand der experimentellen Versuche aus Abschnitt 4.1 identifiziert. Die
Ergebnisse des Makromodells werden den experimentellen Ergebnissen des GPA6/CF-Köper-
gewebes gegenübergestellt und die Vorhersagegüte bewertet. Zudem werden Stabilität und Ef-
fizienz des Modells bewertet, indem das Materialmodell auf die Simulation eines Vierpunkt-
Biegeversuchs an einem Hutprofil-Schalenmodell angewendet wird.
In Kapitel 5 werden die Ergebnisse der Abschnitte 4.1 - 4.6 übergreifend diskutiert und anhand
des Standes der Forschung (siehe Kapitel 2) reflektiert.
Kapitel 6 gibt abschließend eine Zusammenfassung der erzielten Ergebnisse und Erkenntnisse
der vorliegenden Arbeit sowie einen Ausblick.

2 Stand der Forschung
Die Entwicklung eines homogenisierten, makroskopischen Materialmodells setzt voraus, dass
die Phänomenologie des Verformungsverhaltens bekannt ist und umfasst daher Inhalte der in
Abb. 2.1 dargestellten Forschungsgebiete.
Abb. 2.1: Forschungsgebiete der Arbeit
Zur experimentellen Charakterisierung des Deformationsverhaltens kontinuierlich faserverstärk-
ter Kunststoffe existiert eine Vielzahl von wissenschaftlichen Publikationen. Um die Unter-
suchungen dieser Arbeit im Kontext der bestehenden Beiträge einordnen zu können, ist in
Abschnitt 2.1 eine Übersicht der Arbeiten zur experimentellen Charakterisierung anhand qua-
sistatischer und statischer Versuche gegeben.
Zum Thema numerische Charakterisierung ist insbesondere von Interesse, wie sich die nicht-
linearen viskoelastischen und viskoplastischen Deformationseffekte der isotropen thermoplas-
tischen Matrix auf den orthotropen, kontinuierlich faserverstärkten Verbund übertragen. Ab-
schnitt 2.2 ordnet die vorliegenden Untersuchungen in die Vielzahl der bestehenden Arbeiten
ein.
Ein wesentliches Ergebnis dieser Arbeit ist ein makroskopisches Materialmodell zur homoge-
nisierten Beschreibung des richtungs- und zeitabhängigen Verformungsverhaltens kontinuier-
lich faserverstärkter Thermoplastwerkstoffe. In diesem Zusammenhang werden in Abschnitt
2.3 grundlegende Modellierungsansätze sowie bestehende Arbeiten zur Beschreibung von or-
thotropem, viskoelastischem Verhalten vorgestellt.
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2.1 Verformungsverhalten kontinuierlich faserverstärkter
Thermoplaste
Aufgrund der Vielzahl von polymeren Matrixsystemen und textilen Verstärkungsstrukturen in
Verbindung mit einer ebenfalls großen Anzahl an Herstellungsverfahren, existiert eine große
Anzahl an Publikationen, welche die experimentelle, mechanische Charakterisierung von kon-
tinuierlich faserverstärkten Kunststoffen behandeln. Aufgrund der grundlegend unterschiedli-
chen Charakteristika des Deformationsverhaltens von duromeren und thermoplastischen Ma-
trixwerkstoffen werden nachfolgend ausschließlich Arbeiten angeführt, die die Charakterisierung
von kontinuierlich faserverstärkten Kunststoffen mit thermoplastischen Matrixsystemen berück-
sichtigen. Viele der veröffentlichten Untersuchungen dienen vordergründig dazu, die jeweiligen
Herstellprozesse zu bewerten und den Einfluss von Prozessparametern zu ermitteln, wie unter
anderem bei [2–6]. Häufig steht zudem die Analyse der Schädigungsentwicklung und die Cha-
rakterisierung der richtungsabhängigen Steifigkeits- und Festigkeitskennwerte im Fokus [7–11].
Aufgrund der Abhängigkeit der mechanischen Eigenschaften thermoplastischer Matrixsysteme
von Umgebungsbedingungen wie Temperatur und Feuchte, behandeln einige Publikationen zu-
dem den Einfluss der genannten Umgebungsbedingungen auf das mechanische Verhalten des
Verbundwerkstoffs anhand quasistatischer Versuche [3], [12–15].
McDonnell et al. [2] zeigt anhand eines Vergleiches unterschiedlicher kontinuierlich faserver-
stärkter Thermoplaste mit einem kontinuierlich faserverstärkten Epoxydharz, dass die Zugfes-
tigkeiten und -steifigkeiten der Thermoplastverbunde mit denen des duromeren Verbundwerk-
stoffs vergleichbar sind. Die Druckfestigkeiten hingegen liegen zumeist bei deutlich niedrigeren
Werten als die Zugfestigkeiten. Dies wird von McDonnell et al. [2] und Neft [10] mit der ge-
ringen Schersteifigkeit duktiler Thermoplastmatrices begründet. Diese ist notwendig, um ein
Ausknicken der Fasern unter Druckbelastung zu verhindern (vgl. Abb. 2.2).
Abb. 2.2: Charakteristische Darstellung der Druckversagensmechanismen in einem unidirek-
tionalen Laminat in Abhängigkeit der Matrixsteifigkeit [10]
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Mit steigender Prüftemperatur nimmt die Druckfestigkeit dabei weiter ab, während die Stei-
figkeit sowie die Zugfestigkeit weitestgehend unbeeinflusst bleiben [3, 12]. Für ein in-situ po-
lymerisierendes Polyamid-12 Matrixsystem mit Kohlenstofffaser-Köpergewebe zeigt Máirtín et
al. [3], dass erhöhte Temperatur in Verbindung mit erhöhter Materialfeuchte zu einer deutli-
chen Reduktion der Druckfestigkeiten führt und dass zudem die Zugfestigkeit und -steifigkeit
herabgesetzt wird. Dies wird mit einer Schwächung der Faser/Matrix-Anhaftung aufgrund
von Feuchtigkeitsaufnahme entlang der Faser/Matrix-Grenzfläche begründet. Ishak et al. [4]
zeigt anhand von Zug- und Biegeversuchen an in-situ polymerisiertem Polybutyleneterephtha-
lat (PBT) mit Glasfaser-Atlasgewebe, dass ein Porengehalt von 4,7Vol.% die mechanischen
Eigenschaften merklich reduziert.
Der Einfluss der Dehnrate auf die mechanischen Eigenschafen kontinuierlich faserverstärkter
Thermoplaste wurde in den Arbeiten von [16, 17, 8] untersucht. Todo et al. [16] führten Zug-
versuche an Kohlenstofffaser- und Glasfaser-Leinwandgewebe mit Polyamid-6 Matrix mit Dehn-
raten zwischen 1 · 10−2 − 4 · 101 s−1 durch. Unabhängig von der Verstärkungsfaser führte eine
Erhöhung der Dehnrate zu einem Anstieg der Zugfestigkeit, wobei der Effekt beim Glasfa-
sergewebe stärker ausfällt. Bruchdehnung sowie E-Modul steigen ebenfalls moderat an. Für
Glasfaser-Köpergewebe mit Polypropylen zeigten Brown et al. [8] an Zug-, Druck- und Schub-
versuchen bei Dehnraten von 10−3− 102 s−1, dass die Zug- und Drucksteifigkeit und -festigkeit
mit zunehmender Dehnrate steigt, während die Schubsteifigkeit und -festigkeit sinkt. Eine Ab-
nahme der Schubsteifigkeit mit zunehmender Dehnrate wurde auch von Papadakis et al. [17]
beschrieben. Hier wurde kontinuierlich glasfaserverstärktes Polypropylen mit dem Handelsna-
men Plytron untersucht. Papadakis et al. [17] berichten im Gegensatz zu Brown et al. [8]
allerdings von Schubfestigkeiten, die mit der Dehnrate ansteigenden.
Zum zeitabhängigen Deformationsverhalten kontinuierlich faserverstärkter Kunststoffe unter
statischer Belastung sind vergleichsweise wenig Arbeiten publiziert. Nichols et al. [18] unter-
suchten an unidirektional kohlenstofffaserverstärktem Polyamidimid das Kriechverhalten quer
zur Faserrichtung in Abhängigkeit der Temperatur und des Alterungszustandes. Mit zuneh-
mender Alterung versprödet das Material zunehmend, was zu einer reduzierten Kriechneigung
führt. In Abhängigkeit der Temperatur und der anliegenden Spannung verhalten sich kontinu-
ierlich faserverstärkte Thermoplaste linear bzw. nicht-linear viskoelastisch [18–21]. Dabei ist im
linear viskoelastischen Bereich das Zeit-Temperatur Superpositionsprinzip anwendbar. Miya-
se et al. [19] beobachtete an unidirektional kohlenstofffaserverstärktem PACM-12 unabhän-
gig von Temperatur und Lastniveau kein zeitabhängiges Verformungsverhalten bei Belastung
in Faserrichtung. Quer zur Faserrichtung ist das Verhalten jedoch ebenfalls signifikant zeit-
und temperaturabhängig. Greco et al. [21] führten Biegekriechversuche an Polypropylen mit
Glasfaser-Köpergewebe mit dem Handelsnahmen Twintex durch. Das bei hinreichend hohen
Lasten beobachtete nichtlinear viskoelastische Verhalten wird dabei auf Faserausrichtung in
zugbelasteten Bereichen und Mikroknicken der Fasern in Druckbereichen zurück geführt. Mit
steigendem Kristallinitätsgrad der PP-Matrix nimmt die Kriechneigung ab, was jedoch zusätz-
lich zu einer Verschlechterung der Impacteigenschaften führt.
Aus dem Stand der Forschung lässt sich daher ableiten, dass für die in dieser Arbeit untersuchten
kontinuierlich kohlenstofffaserverstärkten Polyamidwerkstoffe bisher keine umfassenden Unter-
suchungen zur Charakterisierung des zeit- und richtungsabhängigen Deformationsverhaltens
unter Langzeitbelastung durchgeführt worden sind. Auch die bisher publizierten Arbeiten zur
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Charakterisierung des mechanischen Verhaltens unter quasistatischer Belastung fokussieren in
der Regel auf einige Teilaspekte und behandeln zudem eine Vielzahl unterschiedlicher Werk-
stoffkombinationen. Eine umfassende Charakterisierung des hier betrachteten Materialsystems
wurde daher auch für quasistatische Belastungen nicht veröffentlicht.
Die experimentellen Untersuchungen in dieser Arbeit dienen dementsprechend dazu, das zeit-
und richtungsabhängige Verformungsverhalten von kontinuierlich kohlenstofffaserverstärktem
Gusspolyamid 6 umfassend zu charakterisieren. Das Ziel ist es dabei, im Hinblick auf eine homo-
genisierte Beschreibung des Deformationsverhalten in der FEM, relevante Deformationseffekte
zu identifizieren und zu analysieren. Dazu werden quasistatische Zug-, Druck- und Schubver-
suche vorgestellt. Zur Charakterisierung der Zeitabhängigkeit werden zudem Relaxations- und
Kriechversuche unter Zug-, Druck- und Schubbelastung vorgestellt.
2.2 Mikromodellierung mit repräsentativen
Volumenelementen (RVE)
Repräsentative Volumenelemente wurden in der Vergangenheit vielfach verwendet, um die ef-
fektiven, homogenisierten Eigenschaften heterogener Werkstoffe sowie deren makroskopisches
Deformationsverhalten numerisch zu beschreiben. Dabei muss durch entsprechende Randbe-
dingungen gewährleistet sein, dass sich das RVE periodisch kompatibel deformiert und die
Verzerrungsenergie zu der des assoziierten homogenisierten Kontinuums gleich ist [22].
Im Hinblick auf kontinuierlich faserverstärkte unidirektionale Verbundwerkstoffe wurden in der
Literatur unterschiedliche Faseranordnungen zur Charakterisierung der effektiven Eigenschaften
bzw. zur Analyse des makroskopischen Verformungsverhaltens verwendet. Neben den regelmä-
ßigen Anordnungen (quadratisch und hexagonal) wurden von Wongsto und Li [23], Trias et
al. [24] und Melro et al. [25] statistische Faseranordnungen verwendet. Durch den Vergleich
von hexagonaler und statistischer Faseranordnung zeigten Trias et al. [24], dass Modelle mit
regelmäßiger Anordnung zur Ermittlung der effektiven Steifigkeitskennwerte geeignet sind (vgl.
Abb. 2.3). Zur Untersuchung der Schädigungsentwicklung ist es jedoch notwendig statistische
RVE (SRVE) zu verwenden.
Abb. 2.3: Vergleich eines RVE mit hexagonaler und eines SRVE mit statistisch variierender
Faseranordnung [24]
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Auch Yu et al. [26] verwendeten SRVE, um den Effekt der Spannungsumlagerung aufgrund
einzelner Faserbrüche zu untersuchen. Sun und Vaidya [22] verglichen hexagonale und qua-
dratische Faseranordnung hinsichtlich der effektiven Steifigkeitskennwerte und zeigten, dass
der Unterschied in den ermittelten Kennwerten gering ist. Tendenziell führt die quadratische
Faseranordnung zu einem marginal steiferen Verhalten unter Querzug und in-plane Schub, wäh-
rend die hexagonale Anordnung ein etwas steiferes Verhalten unter Transversalschub zeigt.
Der Einfluss einer viskoelastischen Matrix auf das richtungs- und zeitabhängige Verformungs-
verhalten des Verbundwerkstoffs wurde von Wen et al. [20] und Ahci und Talreja [27] an RVE
mit quadratischer Faseranordnung untersucht. Wen et al. [20] beschränkten sich dabei auf die
Betrachtung des zeitabhängigen Verformungsverhaltens quer zur Faserrichtung. Naik et al. [28]
untersuchten das viskoelastische Verformungsverhalten kontinuierlich faserverstärkter Kunst-
stoffe an RVE mit hexagonaler, quadratischer und bidirektionaler Anordnung.
Garnich und Karami [29–31] verwendeten ondulierte RVE mit hexagonaler Faseranordnung
und Faservolumengehalten zwischen 40 und 70%, um den Einfluss des Ondulationsgrades auf
die Steifigkeit, Festigkeit sowie auf die thermoelastischen Eigenschaften von Kohlenstofffaser-
verstärkten Epoxydharzverbundwerkstoffen zu untersuchen (siehe Abb. 2.4). Die Ondulation
der Fasern beeinflusst dabei insbesondere die Materialeigenschaften in Faserrichtung. Mit stei-
gendem Ondulationsgrad nehmen Steifigkeit und Festigkeit des Werkstoffs in Faserrichtung
zunehmend ab.
Abb. 2.4: Rechteckige periodische Einheitszelle bei angenommener hexagonaler Faseranord-
nung (a). Ondulierte dreidimensionale Einheitszelle (b) [30].
Aus dem Stand der Forschung lässt sich ableiten, dass bei der Vielzahl der publizierten Arbei-
ten zur numerischen Charakterisierung unidirektional faserverstärkter Kunststoffe, bisher nicht
das viskoplastische Deformationsvermögen thermoplastischer Matrices berücksichtigt wurde.
Der Einfluss von Faserondulationen wurde zudem bisher nicht unter Berücksichtigung das zeit-
abhängigen viskoelastischen Deformationsverhaltens polymerer Matrixsysteme untersucht. Die
publizierten Arbeiten, die das viskoelastische Verhalten der Matrices berücksichtigen, verwen-
den allesamt uniaxiale Belastungen, um die zeit- und richtungsabhängigen Eigenschaften des
Verbundes zu charakterisieren. Der Einfluss mehrachsiger Belastungen wurde bisher nicht be-
rücksichtigt.
2 Stand der Forschung 10
Im Rahmen dieser Arbeit werden RVE mit hexagonaler Faseranordnung verwendet. Die Matrix
wird durch das Two-Layer-Viscoplasticity Materialmodell, das über eine USDFLD erweitert
wurde und speziell für das untersuchte Gusspolyamid 6 parametrisiert wurde, in ABAQUS
modelliert. Dadurch wird neben dem viskoelastischen auch das viskoplastische Verhalten der
thermoplastischen Matrix abgebildet. Wie von Garnich und Karami [29] vorgeschlagen, wird der
Einfluss von Faserondulationen anhand ondulierter RVE untersucht. Der Ansatz von Garnich
und Karami wird hier jedoch erweitert, indem das zeitabhängige viskoelastisch-viskoplastische
Verformungsverhaltens der Matrix berücksichtigt wird. Neben rein uniaxialen Belastungen wird
zudem der Einfluss mehrachsiger Belastungszustände auf die zeit- und richtungsabhängige Re-
laxationsneigung des Materialsystems untersucht.
Das Verformungs- und Versagensverhalten von Kunststoffverbunden mit gewebten Verstär-
kungsstrukturen wurde in der Literatur häufig numerisch anhand von sogenannten Meso-FE-
Modellen charakterisiert. Dabei werden die heterogenen, unidirektional faserverstärkten, imprä-
gnierten Rovings homogenisiert beschrieben. Das Schädigungs- und Versagensverhalten wurde
von [32–36] untersucht. Guagliano und Riva [32] und Nicoletto und Riva [33] untersuchten den
Einfluss des Ondulationsgrades, der Stapelfolge einzelner Lagen, sowie der Lagenanzahl auf die
makroskopischen Steifigkeiten und Festigkeiten. Dabei betrachteten Guagliano und Riva [32]
Kohlenstofffaser-Leinwandgewebe und Nicoletto und Riva [33] Kohlenstofffaser-Köpergewebe
jeweils mit Epoxydharzmatrix. Sie zeigten, dass Steifigkeit und Festigkeit mit steigendem On-
dulationsgrad abnehmen und dass gegenphasig gestapelte Lagen steifer sind als inphasig gesta-
pelte Lagen (siehe Abb. 2.5). Weiterhin zeigten sie, dass eine einzelne Lage deutlich weniger
steif ist als ein dickes Laminat, da die transversalen Deformationen bei der einzelnen Lage nicht
wie beim dicken Laminat durch die benachbarten Lagen beschränkt sind. Dies wurde auch von
Daggumati et al. [34] beschrieben, die den Einfluss der Lagenanzahl und der Position einer
einzelnen Lage im mehrschichtigen Laminat an Kohlenstofffaser-Satingewebe mit PPS-Matrix
untersuchten. Neben dem Einfluss auf die Materialsteifigkeit untersuchten Daggumati et al. [34]
zudem den Einfluss auf die Entwicklung von lokalen Spannungen innerhalb einer Lage und auf
das Schädigungsverhalten der Einheitszelle.
Abb. 2.5: Inphasige Anordnung (shifted) a) und gegenphasige Anordnung (reflected) b) be-
nachbarter Gewebelagen [32].
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Das aufgrund von viskoelastischen Eigenschaften zeitabhängige Verformungsverhalten von Fa-
serverbundkunststoffen mit gewebten Verstärkungsstrukturen wurde von [37–40] numerisch un-
tersucht. Zhu et al. [39] untersuchten das zeitabhängige Deformationsverhalten am RVE eines
Glasfaser-Leinwandgewebes mit Epoxydharz-Matrix und schlussfolgerten aus dem Vergleich
der Simulation mit experimentellen Ergebnissen, dass die Kriechneigung des Verbundes nicht
ausschließlich von der Relaxation der Matrix abhängt, sondern auch von zeitabhängigen Biege-
deformationen der verwebten Rovings. Shrotriya and Sottos [40] verwendeten ein 2D FE-Modell
der Einheitszelle. Dadurch konnte die experimentell ermittelte instantane, unrelaxierte Nachgie-
bigkeit des Referenzwerkstoffs gut abgebildet werden. Die zeitabhängige Kriechnachgiebigkeit
wurde jedoch nur unzulänglich abgebildet. Seifert et al. [38] charakterisierten die zeit- und tem-
peraturabhängigen Eigenschaften eines Glasfaser-Leinwandgewebes mit Vinylester-Matrix bei
erhöhten Temperaturen. Das viskoelastische Verformungsverhalten der imprägnierten Rovings
untersuchten sie dafür zunächst an unidirektionalen Mikro-FE-Modellen mit hexagonaler Fa-
seranordnung. Dabei wurde die Matrix viskoelastisch und die Fasern linear elastisch modelliert.
Es lässt sich ableiten, dass das zeitabhängige Deformationsverhalten gewebeverstärkter Ther-
moplastwerkstoffe aufgrund von viskoelastischen Eigenschaften der Matrix und der imprägnier-
ten Rovings anhand von Mesomodellen bereits untersucht wurde. Dabei wurden jedoch nicht
die in dieser Arbeit untersuchten kontinuierlich kohlenstofffaserverstärkten Polyamidwerkstoffe
betrachtet. Zudem wurde der Einfluss der Stapelfolge einzelner Lagen auf das Deformations-
verhalten des Laminats bisher nicht unter Berücksichtigung des zeitabhängigen Deformations-
verhaltens der Konstituenten (Matrix und imprägnierte Rovings) untersucht. Weiterhin wurde
auch der Einfluss von mehrachsigen Belastungen auf die Relaxationsneigung einer thermoplas-
tischen Gewebeschicht nicht betrachtet.
Aus diesem Grund wird im Rahmen dieser Arbeit zunächst das zeit- und richtungsabhängige
Deformationsverhalten der mit Gusspolyamid 6 Matrix imprägnierten unidirektionalen Kohlen-
stofffaserrovings experimentell und numerisch charakterisiert. Die homogenisierte Beschreibung
des zeitabhängigen Deformationsverhaltens der imprägnierten Rovings erfolgt dabei anhand ei-
nes im Verlaufe dieser Arbeit zu entwickelnden geeigneten dreidimensionalen makroskopischen
Materialmodells. Neben der Charakterisierung des zeitabhängigen Deformationsverhaltens ei-
ner einzelnen Gewebelage wird wie von Guagliano und Riva [32] vorgeschlagen der Einfluss der
Stapelfolge einzelner Lagen durch Verwendung geeigneter Randbedingungen am Modell unter-
sucht. Im Gegensatz zur Arbeit von Guagliano und Riva wird in dieser Arbeit das zeitabhängige
Deformationsverhalten der Einzellage berücksichtigt, sodass der Einfluss der Stapelfolge auf die
Relaxationsneigung des Laminates untersucht werden kann. Neben uniaxialen Belastungen wird
zudem der Einfluss mehrachsiger Lastkombinationen auf das zeitabhängige Verformungsverhal-
ten des betrachteten GPA6/CF-Köpergewebes anhand von Mesomodellen untersucht.
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2.3 Materialmodellierung kontinuierlich faserverstärkter
Thermoplaste
Zur Modellierung des strukturellen Verformungsverhaltens kontinuierlich faserverstärkter Ther-
moplaste ist es notwendig, die Zeit- und die Richtungsabhängigkeit des Materialverhaltens ent-
sprechend zu beschreiben. Auch plastische Deformationen müssen gegebenenfalls abgebildet
werden, da thermoplastische Werkstoffe in der Regel ein hohes plastisches Deformationsver-
mögen aufweisen. Wie in Abschnitt 2.1 dargelegt wurde, fokussieren die bisher publizierten
Arbeiten zur Charakterisierung des mechanischen Verhaltens unter quasistatischer Belastung
in der Regel auf einige Teilaspekte. Eine umfassende Charakterisierung des hier betrachteten
Materialsystems wurde nicht veröffentlicht. Das auftreten plastischer Deformationen in konti-
nuierlich faserverstärkter Thermoplaste wurde nicht explizit untersucht. Dementsprechend ist
aktuell unklar, ob plastische Deformationen auch in der Modellierung des Verformungsverhal-
tens kontinuierlich faserverstärkter Thermoplastmaterialien mit entsprechend hohen Faservo-
lumengehalten berücksichtigt werden müssen.
Die Beschreibung von zeitabhängigem Verformungsverhalten mittels der nachfolgend angeführ-
ten Modelle (Maxwell-Modell und Kelvin-Voigt-Modell) sind vielfach in der Literatur beschrie-
ben und finden sich beispielsweise bei Aklonis und McKnight, Ward und Hadley sowie Gross
et al. [41–43]. Abb. 2.6 zeigt die modellrheologische Darstellung des Maxwell-Modells.
Abb. 2.6: Maxwell-Modell
Die dazugehörige Konstitutivgleichung zur Beschreibung der Beziehung zwischen Spannung σ
und Dehnung  in Abhängigkeit der Dehnrate ˙, der momentanen Spannungsänderung σ˙, der





mit τ = η
E
(2.1)
Das Kriech- und Relaxationsverhalten des Maxwell-Körpers ist in Abb. 2.7 dargestellt. Auf
einen Spannungssprung σ0 reagiert der Dämpfer zunächst quasi-starr, so dass ausschließlich die
Feder gedehnt wird. Bleibt die anliegende Spannung anschließend konstant, so dehnt sich der
Dämpfer mit konstanter Rate [43]. Die Entlastung des Maxwell-Körpers führt zur elastischen
Rückverformung der Feder bei konstanter Dehnung des Dämpfers. Durch den Dämpfer in seri-
eller Anordnung zur Feder wird eine bleibende Verformung modelliert.
Bei einem Dehnungssprung 0 steigt die Spannung durch die instantane Dehnung der Feder
sprunghaft an. Der Dämpfer reagiert wie zuvor beschrieben ebenfalls quasi-starr. Bleibt die
äußere Dehnung anschließend konstant, entspannt sich die Feder bei gleichzeitiger Längung
des Dämpfers. Die Spannung, die zur Aufrechterhaltung der äußeren Dehnung erforderlich ist
wird stetig kleiner [43]. Das beschriebene Relaxationsverhalten wird dabei maßgeblich durch
die Relaxationskonstante τ bestimmt. Sie beschreibt den Schnittpunkt der Tangente an die
Relaxationsfunktion zum Zeitpunkt t = 0 mit der Abszisse (vgl. Abb. 2.7 (rechts)).
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Abb. 2.7: Dehnungsverlauf (t) im Kriechversuch (links) und Spannungsverlauf σ(t) im Rela-
xationsversuch (rechts)
Das rheologische Modell des Kelvin-Voigt-Modells ist in Abb. 2.8 (links) dargestellt. Abb. 2.8
(rechts) zeigt das Kriechverhalten des Kelvin-Voigt-Modells. Im Gegensatz zumMaxwell-Modell
reagiert das Kelvin-Voigt-Modell auf einen Spannungssprung σ0 nicht mit einer instantanen Zu-
nahme der Dehnung. Aufgrund der Parallelschaltung von Feder und Dämpfer verhindert der
quasi-starr reagierende Dämpfer vorerst eine Zunahme der Dehnung. Anschließend dehnt sich
der Dämpfer zeitverzögert unter der anliegenden Belastung und ermöglicht dadurch eine Län-
gung der Feder. Die Grenzdehnung ∞ wird erreicht, wenn die an der Feder anliegende Spannung
der äußeren Spannung entspricht. Der Verlauf der Kriechfunktion wird dabei maßgeblich durch
die sogenannte Retardationskonstante τ bestimmt. Sie ergibt sich durch den Schnittpunkt der
Tangente an die Kriechfunktion zum Zeitpunkt t = 0 mit der Grenzdehnung ∞ (vgl. Abb. 2.8
(rechts)).
Abb. 2.8: Kelvin-Voigt-Modell (links) Dehnungsverlauf (t) im Kriechversuch (rechts)
Spannungsrelaxation kann durch den Kelvin-Voigt-Körper allein nicht wiedergegeben werden.
In Folge der Parallelschaltung liegt bei konstanter äußerer Dehnung an der Feder eine konstan-
te elastische Spannung an, wohingegen die Spannung am Dämpfer zu jeder Zeit Null ist. Der
Kelvin-Voigt-Körper reagiert in diesem Fall wie ein elastischer Festkörper [43].
Die Konstitutivgleichung des Kelvin-Voigt-Modells zur Beschreibung der Beziehung zwischen
Spannung σ und Dehnung  in Abhängigkeit der Dehnrate ˙, der Federsteifigkeit E und der
Relaxationskonstante τ ist in (2.2) gegeben.
σ = E+ η˙ mit τ = η
E
(2.2)
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Weder das Maxwell-Modell noch das Kelvin-Voigt-Modell eignen sich, um das zeitabhängige
Verformungsverhalten realer Polymere ausreichend genau zu beschreiben. Für eine quantitative
Beschreibung des experimentellen Verhaltens ist zu berücksichtigen, dass Polymere zahlrei-
che Konformationen einnehmen können und zu einer Vielzahl von molekularen Umlagerungen
befähigt sind. Somit ist ein Spektrum von Relaxations- und Retardationszeiten zu erwarten,
das durch einzelne Feder-Dämpfer-Elemente nicht abgebildet werden kann [44]. Daher werden
einzelne Maxwell- und Kelvin-Voigt-Modelle häufig zu komplexeren rheologischen Modellen
(generalisierte Modelle) zusammengeschaltet. Dabei wird insbesondere das in Abb. 2.9 darge-
stellte generalisierte Maxwell-Modell häufig verwendet, um das viskoelastische Verhalten von
Polymerwerkstoffen zu beschreiben [42, 45, 46]. Durch die n Feder-Dämpfer-Elemente des ge-
neralisierten Maxwell-Modells wird das kontinuierliche Relaxationsspektrum der Polymerwerk-
stoffe an diskreten Stützstellen approximiert [47]. Für n 7→ ∞ Feder-Dämpfer-Elemente geht
das diskrete Relaxationsspektrum in ein kontinuierliches über [46]. Die Konstitutivgleichung
des generalisierten Maxwell-Modells ist in (2.3) gegeben.
Abb. 2.9: Generalisiertes Maxwell-Modell mit n Feder-Dämpfer-Elementen






Dabei ist E∞ der relaxierte Modul für t 7→ ∞. Häufig wird anstelle der Summenschreibweise die
Integraldarstellung angegeben (2.4), wodurch sich mathematisch ein Kontinuum an Maxwell-
Elementen ergibt






Es ist anzumerken, dass die bisher angeführten Modelle ausschließlich linear viskoelastisches
Verhalten beschreiben. Hierbei ist die Steifigkeit E des Modells ausschließlich von der Zeit
t abhängig. Experimentelle Untersuchungen haben gezeigt, dass diese Betrachtungsweise bei
Polymeren für hinreichend kleine Dehnungen gültig ist [48]. Bei größeren Dehnungen muss hin-
gegen ein nichtlinear viskoelastischer Ansatz verwendet werden, bei dem die Steifigkeit E von
zusätzlichen Parametern wie bspw. der Spannung σ, der Dehnung , der Temperatur T oder
ähnlichen abhängt [49].
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Weiterhin ist anzumerken, dass die zuvor beschriebenen Modelle in ihrer vorgestellten Form zu-
nächst ausschließlich zur Beschreibung isotroper Werkstoffe anwendbar sind. Zur Beschreibung
von zeitabhängigem Materialverhalten in Abhängigkeit der jeweiligen Materialrichtung müssen
die vorgestellten Modelle entsprechend erweitert werden.
Konstitutivgleichungen zur Analyse von Spannungen in orthotropen viskoelastischen Faserver-
bundwerkstoffen wurden bereits vor mehr als fünf Jahrzehnten von Schapery [50] formuliert.
Materialmodelle, die auf vergleichbaren Konstitutivgleichungen beruhen und eine Beschreibung
des orthotropen viskoelastischen Verformungsverhaltens mit der Finite-Elemente-Methode er-
lauben, wurden von [51–55] vorgestellt. Die Mehrheit der vorgestellten Arbeiten basiert dabei
auf viskoelastischen Konstitutivgleichungen in Integralform. Dahingegen wurden von Zienkie-
wicz et al. [56] sowie Vidal-Sallé und Chassagne [54] direkt die Konstitutivgleichungen der
fraktionalen Feder-Dämpfer-Elemente verwendet. Wie Zienkiewicz et al. darlegen, ist dieser
Ansatz numerisch effizienter. Zudem sind Entwicklungsgleichungen viskoelastischer Parameter
zur Abbildung von nichtlinearem Verhalten leichter zu implementieren.
Zocher et al. [51] schlugen ein Finite-Elemente-Modell für linear viskoelastische orthotrope Ma-
terialien vor. Das Spannungsinkrement wurde im Modell von Zocher et al. in einen momentanen
linearisierten Anteil und einen aus dem vorangegangenen Inkrement gespeicherten Geschichts-
anteil aufgespalten. Durch die Annahme einer konstanten Dehnungsänderung im Zeitschritt
konnte sowohl das Kriech-, wie auch das Relaxationsverhalten orthotroper viskoelastischer Ma-
terialien abgebildet werden. Auch Kaliske [53] formulierte ein Modell zu Beschreibung des elas-
tischen und viskoelastischen Verformungsverhaltens von faserverstärkten Werkstoffen. Dabei
fokussiert sich Kaliske auf eine konsistente Formulierung des Modells, sowohl für kleine wie
auch finite Dehnungen und beschreibt linear viskoelastisches Verhalten unter Voraussetzung
von Transversalisotropie. Die Retardationskonstante wird von Kaliske als richtungsunabhängi-
ger skalarer Parameter formuliert. Poon und Ahmad [52] stellten ein nichtlinear viskoelastisches
Modell mit dehnungsbasierten nichtlinearen Funktionen vor. Shaperys nichtlineare Integralme-
thode wurde dabei separat auf jeden der anisotropen Moduln angewendet. Die Zeit-Temperatur-
Verschiebung wurde berücksichtigt, um die Temperaturabhängigkeit thermo-rheologisch einfa-
cher Materialien abzubilden. Aufgrund der Verwendung dehnungsbasierter nichtlinearer Para-
meter waren keine Iterationen zur Spannungskorrektur notwendig. Die im Modell verwende-
ten Zustandsgrößen führten zu einer Überführung der integralen Konstitutivgleichung in eine
Reihe linearer Differentialgleichungen. Sawant und Muliana [55] präsentieren einen rekursiv-
iterativen Algorithmus zur Vorhersage von nichtlinearem thermo-mechanischen Verhalten or-
thotroper Werkstoffe. Dabei ist der Algorithmus für kleine Dehnungen und thermo-mechanisch
entkoppelte Probleme formuliert und berücksichtigt spannungsabhängiges viskoelastisches Ver-
halten.
Von den angeführten Arbeiten zur Beschreibung von orthotropem viskoelastischem Verfor-
mungsverhalten berücksichtigt nur Kaliske eine Entkopplung von isochoren und volumetrischen
Deformationen, obwohl allgemein bekannt ist, dass eine Vielzahl von Materialien ein unter-
schiedliches Verhalten unter volumetrischen und isochoren Deformationen zeigen. So konnten
auch Kim et al. [57] für ein unverstärktes Epoxydharz im Bereich der Glasübergangstemperatur
zeigen, dass volumetrische Deformationen rein elastisches Verhalten hervorrufen. Die viskoelas-
tischen Relaxationsprozesse werden wie von Kim et al. gezeigt nur durch isochore (deviatorische)
Deformationsanteile ausgelöst. Die Abbildung des viskoelastischen Verformungsverhaltens un-
ter mehrachsigen Belastungen wird in keiner der Arbeiten explizit adressiert. Weiterhin wird
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Plastizität in keinem der Modelle berücksichtigt. Aktuell ist jedoch unklar, ob es im Hinblick
auf kontinuierlich faserverstärkte Thermoplastwerkstoffe zulässig ist, plastische Deformationen
zu vernachlässigen.
Aus diesem Grund wird im Rahmen dieser Arbeit zunächst anhand von experimentellen und nu-
merischen Versuchen untersucht, wie sich die komplexen viskoelastischen und viskoplastischen
Verformungseigenschaften einer Gusspolyamid 6 Matrix auf den kontinuierlich kohlenstofffaser-
verstärkten Verbund übertragen. Auf Basis der Erkenntnisse dieser Untersuchungen wird ein
makroskopisches Materialmodell formuliert, das das zeit- und richtungsabhängige Verformungs-
verhalten der untersuchten kohlenstofffaserverstärkten Polyamidsysteme geeignet beschreibt.
Aufgrund der komplexen mehrachsigen Verformungszustände in heterogenen Verbundwerkstof-
fen, wie beispielsweise dem hier betrachteten GPA6/CF-Köpergewebe wird insbesondere Wert
darauf gelegt, das zeitabhängige Verformungsverhalten unter mehrachsigen Belastungen richtig
abzubilden.
3 Vorgehensweise und Modellbildung
3.1 Versuchswerkstoffe und -vorbereitung
3.1.1 GPA6-Matrix
Das unverstärkte GPA6-Matrixmaterial wurde als Plattenmaterial vom Hersteller BET 2000
bezogen. Die Maßen der Platte betrugen 2000 x 1000 x 10mm3. Die Dichte des Materials beträgt
laut Herstellerangaben 1,15 g/cm3 (vgl. Abschnitt A.2). Die rotationssymmetrischen Proben
wurden mittels Drehbearbeitung mechanisch aus der Platte entnommen.
3.1.2 PA6/CF-UD
Für die Untersuchungen im Rahmen dieser Arbeit werden UD-Materialien benötigt, die keiner-
lei Verstärkung oder Vernähung in Querrichtung aufweisen, da diese das Verformungsverhalten
des UD-Materials in Querrichtung signifikant beeinflussen. UD-Gelege enthalten jedoch in der
Regel Vernähungen oder Vliese, die einen Zusammenhalt der Fasern in Querrichtung und somit
eine Handhabbarkeit des textilen Halbzeugs gewährleisten. Im Rahmen dieser Arbeit wurde
daher auf Tape-Material zurückgegriffen, das die genannte Bedingung erfüllt. Verwendet wurde
unidirektional kohlenstofffaserverstärktes Polyamid-6-Material des Herstellers Ticona vom Typ
Celstran CFR-TP PA6 CF60-01 mit 48% Faservolumengehalt (vgl. Abschnitt A.3). Aufgrund
der Verwendung von Tape-Halbzeugen war es im Unterschied zu den anderen in dieser Arbeit
untersuchten Materialien nicht möglich, ein Gusspolyamid-6-Matrixsystem zu verwenden.
Zur Herstellung des verwendeten PA6/CF-UD-Materials wurden Zuschnitte aus unidirektiona-
len Tapes händisch zu einem zwölflagigen Laminat geschichtet und temperaturunterstützt zu
Plattenmaterial verpresst. Die Herstellung des Plattenmaterials erfolgte am Fraunhofer Institut
für Chemische Technologie in Pfinztal. Der Pressendruck betrug 800 kN und die Temperatur
255 ◦C bei einer Haltezeit von 60 s. Die Maße der Platten betrugen 380 x 380mm2. Neben reinem
uni-direktional verstärkten Probenmaterial der Stärke 2mm, wurden zusätzlich Probenplatten
mit einem Laminataufbau [0/90]s in der Stärke 2mm verwendet. Die Proben wurden durch
Wasserstrahlschneiden aus den Platten entnommen. Aufgrund des hygroskopischen Verhaltens
der Polyamidmatrix, wurden die Proben unmittelbar nach dem Zuschnitt für die Dauer von 24
Stunden bei 50 ◦C zur Trocknung gelagert.
Aufgrund des stark unterschiedlichen thermischen Ausdehnungsverhaltens der Kohlenstofffasern
und der teilkristallinen Polyamid-6-Matrix in Verbindung mit händischem Ablegen, sind Be-
reiche der Probenplatten teils durch erhebliche Faserondulationen gekennzeichnet (siehe Abb.
3.1). Während die PA6-Matrix beim Abkühlprozess kristallisationsbedingt stark schwindet,
dehnen sich die Kohlenstofffasern aufgrund ihres negativen thermischen Ausdehnungskoeffizi-
enten leicht aus. Zusätzlich wird durch die händische Ablage der Tapes keine ausreichend hohe
Positionsgenauigkeit erreicht. Dadurch entstehen lokal Dickensprünge im Laminat, die zu einer
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inhomogenen Druckverteilung auf der Plattenoberfläche im Pressvorgang führen. Dies führt
dazu, dass insbesondere an den Übergängen der einzelnen Tape-Bahnen die Bildung von On-
dulationen begünstigt wird.
Abb. 3.1: PA6/CF-UD Probenplatte mit Ondulationen (links);
PA6/CF-UD Probenplatte mit darüberliegendem Tape-Halbzeug (rechts)
3.1.3 GPA6/CF-Köpergewebe
Neben dem unverstärkten GPA6 und dem PA6/CF-UD-Material wurde im Rahmen dieser Ar-
beit ein Kohlenstofffaser-Köpergewebe mit GPA6-Matrix untersucht. Die textile Verstärkungs-
struktur wurde am Institut für Flugzeugbau der Universität Stuttgart im Flechtprozess aus
Garnen des Herstellers Toho Tenax vom Typ HTS40 F13 12K 800tex gefertigt (vgl. Abschnitt
A.4). Im Anschluss an den Flechtprozess wurde das entstandene schlauchförmige textile Halb-
zeug in axialer Richtung aufgetrennt und vom Flechtkern abgerollt. Die GPA6-Matrix wird
im RIM-Prozess als reaktives System bestehend aus der monomeren Ausgangskonfiguration
-Caprolactam in Verbindung mit geeigneten Aktivatoren und Katalysatoren verarbeitet. Der
mittlere Fasergehalt beträgt 47Vol.%. Prozessbedingt liegen vereinzelt Fehlstellen in Form von
Poren vor, die als Lufteinschlüsse oder Schwindungslunker interpretiert werden können [58].
Die Proben wurden entweder aus Platten mit den Maßen 480 x 650mm2 mit dreilagigem (1,8mm
Dicke) oder sechslagigem (3,7mm Dicke) Laminataufbau durch Wasserstrahlschneiden entnom-
men. Wie bereits bei PA6/CF-UD erwähnt wurden auch die Proben aus GPA6/CF-Köpergewebe
aufgrund des hygroskopischen Verhaltens der Polyamidmatrix unmittelbar nach dem Zuschnitt
für die Dauer von 24 Stunden bei 50◦C zur Trocknung gelagert.
3.2 Prüfverfahren und Versuchsführung
Die Versuche am unverstärkten GPA6-Matrixwerkstoff sowie am GPA6/CF-Köpergewebe und
am PA6/CF-UD-Material wurden in den mechanischen Labors des Instituts für Angewandte
Materialien - Werkstoffkunde (IAM-WK) des Karlsruher Institut für Technologie durchgeführt.
Die Versuche unter Zugbelastung, wurden auf einer 200 kN-Universalprüfmaschine des Herstel-
lers Zwick durchgeführt. Die Messung der Längsdehnung erfolgte mittels eines integrierten
multiXtens Extensometers der Firma Zwick. Zur Messung der Querdehnung wurde ein induk-
tiver Dehnungsaufnehmer mit zwei Messstellen verwendet, der in der Probenmitte angebracht
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wurde. Abb. 3.2 (links) zeigt exemplarisch den verwendeten Messaufbau. Für die Versuche
am unverstärkten GPA6-Matrixwerkstoff wurde statt der 200 kN-Kraftaufnehmer eine 20 kN-
Kraftaufnehmer der Firma Zwick verwendet.
Abb. 3.2: Messaufbau der Zugversuche mit induktivem Dehnungsaufnehmer zur Messung der
Querdehnung (links) und Messaufbau der Druckversuche (rechts)
Die Versuche unter Druckbelastung wurden auf einer 100 kN-Universalprüfmaschine des Her-
stellers Zwick mit Hilfe einer Hydraulic Composites Compression Fixture (HCCF) Prüfvor-
richtung durchgeführt. Die Versuchsdurchführung erfolgte ebenfalls lagegeregelt mit einer Tra-
versengeschwindigkeit von 0,2mm/min. Die Längsdehnungsmessung, sowie die Kontrolle der
gemäß DIN EN ISO 14126 zulässigen Durchbiegung der Probe während des Versuchs wurden
mittels induktiver Dehnungsaufnehmer durchgeführt. Der verwendete Messaufbau ist in Abb.
3.2 (rechts) dargestellt.
3.2.1 GPA6 Matrix
Für die im Folgenden dargestellten Versuche am GPA6-Matrixmaterial wurden die, in Abb. 3.3
dargestellten rotationssymmetrischen Probengeometrien verwendet. Die verwendete Messlänge
des multiXtens Extensiometers betrug jeweils 35mm.
Abb. 3.3: Probengeometrie des unverstärkten GPA6-Matrixmaterials
3.2.1.1 Zugversuche mit Be- und Entlastungsphasen
Die Durchführung der Zugversuche mit Be- und Entlastungsphasen erfolgte lagegeregelt bei
Traversengeschwindigkeiten von 1, 10 und 100mm/min. Die resultierenden Dehnraten, die sich
aus den jeweiligen Traversengeschwindigkeiten ergeben sind Tab. 3.1 zu entnehmen.
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Tab. 3.1: Dehnraten in Abhängigkeit der Traversengeschwindigkeit
Traversengeschw. 1mm/min 10mm/min 100mm/min
Dehnrate 3 · 10−4 1/s 3 · 10−3 1/s 3 · 10−2 1/s
Die Messung der Querdehnung wurde nicht durchgeführt, da aufgrund der zylindrischen Pro-
benform in Verbindung mit der zyklischen Be- und Entlastung der Proben ein sicherer Sitz des
induktiven Dehnungsaufnehmers nicht gewährleistet werden konnte.
Abb. 3.4 zeigt den im Versuch aufgeprägten Verlauf der Dehnung über der Prüfzeit. In jedem
Prüfzyklus wird die Probe inkrementell mit einer nominellen Dehnung von 1% beaufschlagt.
Anschließend erfolgt mit zweimaliger Wiederholung eine Entlastung der Probe auf 30% Fmax
und eine erneute Belastung auf 70% Fmax. Hierbei ist Fmax die bis zu diesem Zeitpunkt aufge-
tretene maximale Prüfkraft. Dieses Vorgehen wird bis zur maximalen nominellen Dehnung von
10% fortgesetzt. Aufgrund der Verwendung von selbstspannenden Keilschraubspannzeugen ist
eine Entlastung auf Kraftwerte unterhalb von 30% Fmax nicht zu empfehlen. Während der Ent-
lastung verlieren die Keilspannzeuge an Vorspannung und die Probe droht im darauffolgenden
Belastungsschritt in der Einspannung zu rutschen.
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Abb. 3.4: Dehnungs-Zeit-Verlauf der Zugversuche mit Be- und Entlastungsphasen
3.2.1.2 Relaxationsversuche mit inkrementeller Belastung
Die Durchführung der Relaxationsversuche mit inkrementeller Belastung erfolgte lagegeregelt
bei Traversengeschwindigkeiten von 1 mm/min. Zu Beginn des Versuchs wurde die Probe zu-
nächst um 1% nominelle Dehnung gelängt. Anschließend wurde die Dehnung mittels Dehnungs-
regelung für die Dauer von 2 h konstant gehalten. Dieses Vorgehen wurde mit einer inkremen-
tellen Erhöhung der Dehnung um je 2% fortgesetzt bis zu einer maximalen Dehnung von 11%
(siehe Abb. 3.5).
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Abb. 3.5: Dehnungs-Zeit-Verlauf des Relaxationsversuchs mit inkrementeller Belastung
3.2.2 PA6/CF-UD
3.2.2.1 Zugversuche quasistatisch
Für die quasistatischen Zugversuche wurden Proben in Anlehnung an DIN EN ISO 527-4 mit
den Abmessungen 150 x 18 x 2mm3 verwendet. Die Messlänge im Versuche betrug 50mm. Die
Last wurde lagegeregelt mit einer Traversengeschwindigkeit von 1mm/min aufgebracht.
3.2.2.2 Relaxationsversuche mit inkrementeller Belastung
Die Relaxationsversuche mit inkrementeller Belastung im Zugbereich wurden sowohl in Faser-
richtung, als auch quer und in 45◦ zur Faserrichtung durchgeführt. Hierfür wurden ebenfalls
Proben mit den Abmessungen 150 x 18 x 2mm3 verwendet. Für die Versuche in und quer zur
Faserrichtung wurden unidirektionale Proben verwendet. Die Versuche in 45◦-Richtung wurden
an [0/90]s Laminaten durchgeführt. Die Dehnung wurde, wie bereits in Abb. 3.5 dargestellt,
inkrementell mit einer Traversengeschwindigkeit von 1mm/min erhöht und anschließend für
die Dauer von 2 h konstant gehalten. Aufgrund der stark unterschiedlichen Bruchdehnung des
UD-Materials in Abhängigkeit der Belastungsrichtung unter quasistatischer Belastung wurden
die Dehnungsinkremente im Relaxationsversuch in Abhängigkeit der Belastungsrichtung vari-
iert. Das Dehnungsinkrement betrug 0,15% in Faserrichtung, 0,1% quer zur Faserrichtung und
0,2% in 45◦-Richtung.
3.2.2.3 Kriechversuche mit inkrementeller Be- und Entlastung
Auch für die Kriechversuche mit inkrementeller Be- und Entlastung wurden Proben mit den
Abmessungen 150 x 18 x 2mm verwendet. Wie bei den Relaxationsversuchen mit inkrementeller
Belastung wurden Versuche in Faserrichtung, quer zur Faserrichtung und in 45◦ zur Faser-
richtung durchgeführt. Entsprechend wurden für die Versuche in und quer zur Faserrichtung
unidirektionale Proben verwendet. Die Versuch in 45◦-Richtung wurden an [0/90]s Laminaten
durchgeführt.
Bei den Versuchen in Faserrichtung wurde die Kraft inkrementell um jeweils 3600N erhöht. Im
Anschluss an jede Belastungsphase wurde die Last für 2 h konstant gehalten. Anschließend wur-
de die Probe vollständig entlastet und für weitere 2 h bei Kraft null gehalten. Der beschriebene
Verlauf der Prüfkraft über der Versuchszeit ist beispielhaft in Abb. 3.6 dargestellt.
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Abb. 3.6: Kraft-Zeit-Verlauf des Kriechversuchs in Faserrichtung mit inkrementeller Be- und
Entlastung
Bei den Versuchen in Querrichtung betrug das erste Belastungsinkrement 200N, die nachfol-
genden Inkremente betrugen jeweils 130N. Bei den Versuchen in 45◦-Richtung betrug das erste
Inkrement 500N, die weiteren Inkremente jeweils 200N.
3.2.3 GPA6/CF-Köpergewebe
Quasistatische Versuche
Die Geometrie der Proben für die quasistatischen Zugversuche wurde gemäß DIN EN ISO 527-
4 gewählt [59]. Die Maße betrugen 250 x 25 x 1,8mm3 mit einer freien Probenlänge von 150mm
und einer Messlänge von 100mm. Für die Versuche in 45◦-Richtung wurden zusätzlich Pro-
ben mit den Abmessungen 120 x 55 x 1,8mm3 verwendet. Die freie Probenlänge betrug hierbei
60mm, die Messlänge 30mm. Die Deformation wurde zusätzlich mit einer synchronisierten Vi-
deokamera aufgenommen, um den Effekt der Faserrotation zu untersuchen. Für die Versuche
unter Druckbelastung wurde eine Geometrie in Anlehnung an DIN EN ISO 14126 gewählt mit
den Abmaßen 100 x 15 x 3,7mm3 und einer freien Probenlänge von 15mm [60].
3.2.3.1 Relaxationsversuche mit inkrementeller Belastung
Für die Relaxationsversuche mit inkrementeller Zugbelastung wurden Proben mit den Abmes-
sungen 180 x 20 x 1,8mm3 verwendet. Die freie Probenlänge betrug 100mm. Im Versuch wurde
die Dehnung wie bereits in Abb. 3.5 dargestellt inkrementell mit einer Traversengeschwindigkeit
von 1mm/min erhöht und anschließend für die Dauer von 2 h konstant gehalten. Das Dehnungs-
inkrement betrug hierbei jeweils 0,2%.
Für die Versuche unter Druckbelastung wurde eine Geometrie in Anlehnung an DIN EN ISO
14126 gewählt mit den Abmaßen 100 x 15 x 3,7mm3 und einer freien Probenlänge von 15mm.
Die Dehnung wurde im Versuch inkrementell um 0,1% erhöht. Die Geschwindigkeit der Tra-
verse wurde mit 0,2mm/min gewählt. Im Anschluss an jedes Belastungsinkrement wurde der
Werkzeugabstand der HCCF-Prüfvorrichtung für die Dauer von 2 h konstant gehalten (vgl.
Abb. 3.5). Eine dehnungsgeregelte Versuchsführung war unter Druckbelastung nicht möglich.
Beim verwendeten Messaufbau ist der Dehnungskanal ein Formelkanal, der die mittlere Pro-
bendehnung aus den Signalen der beiden induktiven Dehnungsaufnehmern berechnet.
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3.2.3.2 Kriechversuche mit inkrementeller Be- und Entlastung
Wie bei den Relaxationsversuchen wurden für die Kriechversuche mit inkrementeller Be- und
Entlastung Proben mit den Abmessungen 180 x 20 x 1,8mm3 verwendet. Die Traversengeschwin-
digkeit betrug 1mm/min. Die Versuchsdurchführung ist in Abb. 3.6 schematisch dargestellt. Bei
den Versuchen mit Zugbelastung betrug des Belastungsinkrement jeweils 5000N. Die Versuche
wurden bis zu einer maximalen Last von 25000N gefahren. Bei den Versuchen mit Druck-
belastung betrug das Belastungsinkrement jeweils 2000N. Die Versuche wurden bis zu einer
maximalen Last von 10000N gefahren.
3.3 Parameteridentifikation
Die numerische Beschreibung des Deformationsverhaltens von Werkstoffen mit viskoelastischen
bzw- viskoelastisch-viskoplastischen Eigenschaften, erfordert komplexe Modelle mit einer Viel-
zahl an Parametern. In der Regel sind diese Modellparameter zwar Werkstoffkennwerten asso-
ziiert, jedoch lassen sich diese nicht wie bspw. der E-Modul explizit aus einer Versuchskurve
bestimmen. Zur Identifikation der Modellparameter ist es daher notwendig, die experimentellen
Versuche in der Simulation nachzustellen. Durch iteratives Variieren der Modellparameter wird
dann der Parametersatz bestimmt, der die experimentell ermittelte Materialantwort bestmög-
lich abbildet.
Für die Identifikation der Modellparameter wurde im Rahmen dieser Arbeit die Software op-
tiSLang in der Version 3.2.3 verwendet. optiSlang bietet eine umfassende Bibliothek an Op-
timierungsalgorithmen, mit denen der Prozess der Parameteridentifikation automatisiert und
zielgerichtet durchgeführt werden kann.
3.3.1 Ein-Element-Modell
Für die Simulation der experimentellen Couponversuche mit der FE-Methode wurden soge-
nannte Ein-Element-Modelle verwendet. Abb. 3.7 zeigt die verwendeten Ein Element Modelle
mit deren Randbedingungen. Abhängig vom zu parametrisierenden Modell wurde eine drei-
dimensionales Kontinuumselement vom Typ C3D8R oder ein Schalenelement vom Typ S4R
verwendet. Dabei handelt es sich jeweils um reduziert integrierte Elemente mit einer Kanten-
länge von 1mm. Durch die Wahl der Randbedingungen wurde gewährleistet, dass bei uniaxialer
Belastung ein uniaxialer Spannungszustand im Element entsteht.
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Abb. 3.7: Ein-Element-Modell mit Randbedingungen:
C3D8R Kontinuumselement (links) und S4R Schalenelement (rechts)
3.3.2 Zielfunktion und Versuchsdatenbasis

































für l = m
und
Tk = tmk − t1k.
Dabei ist A der skalare Wert der Zielfunktion, der sich in Abhängigkeit des Parametervektors q
ergibt.m beschreibt die Anzahl an Messpunkten einer Versuchskurve und n die Anzahl der Ver-
suchskurven der Datenbasis. Die zeitdiskreten Signale aus Experiment und Simulation sind in
vektorieller Form angeordnet und werden durch die Vektoren yExp,k und ySim,k(q) beschrieben.
Entsprechend ist ylExp,k die Komponente l des Vektors des Experiments k, und ylSim,k(q) die
Komponente l des Vektors der Simulation k in Abhängigkeit des Parametervektors q. Je nach
betrachtetem Versuch werden in dieser Arbeit Spannungs- oder Dehnungssignale zur Parame-
teridentifikation verwendet. Der Gewichtungsfaktor ∆tlk bewirkt, dass die Differenz zwischen
Experiment und Simulation in Bereichen geringer Messpunktdichte höher gewichtet werden als
Differenzen in Bereichen hoher Punktdichte. Dadurch wird auch bei ungleichmäßige Verteilung
von Messpunkten innerhalb einer experimentellen Kurve eine gleichmäßig gute Anpassung an
den gesamten Kurvenverlauf gewährleistet.
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auch bekannt als Methode der kleinsten Fehlerquadrate, werden Kurvenabschnitte mit hoher
Messpunktdichte tendenziell besser angepasst als Abschnitte mit geringerer Messpunktdichte
[61].
Die Zielfunktionsdefinition nach Gleichung 3.1 ist in der verwendeten optiSlang Version 3.2.3
nicht standardmäßig implementiert und wurde von der Dynardo GmbH, als benutzerdefinierte
Zielfunktion bereitgestellt.
Die Versuchsdatenbasis wird abhängig vom jeweiligen Modell durch die in Abschnitt 4.1 vor-
gestellten Ergebnisse der experimentellen Versuche gebildet.
3.3.3 Optimierungsalgorithmus
Zur Identifikation der Modellparameter wurde ein evolutionärer Algorithmus verwendet. Die-
se Algorithmen eignen sich insbesondere bei Optimierungsproblemen, die eine Vielzahl von
Optimierungsparametern aufweisen und deren Zielfunktionswert entsprechend lokale Minima
vermuten lässt [62]. Die Startgeneration wurde durch Anwendung des Latin Hypercube Samp-
ling Verfahrens erzeugt und umfasste 40 Parameterkombinationen, die im Folgenden als Designs
bezeichnet werden. Durch die relativ große Anzahl an Designs in der Startgeneration in Ver-
bindung mit dem Latin Hypercube Sampling Verfahren, wird eine homogene Abdeckung des
Designraums gewährleistet. Die Designs der Startgeneration, sowie jeder nachfolgenden Gene-
ration wurden anhand ihres Zielfunktionswertes bewertet und selektiert. Aus den sechs besten
Designs einer Generation wurden über die Mechanismen Rekombination und Mutation die Desi-
gns der Folgegeneration erzeugt. Jede Generation, ausgenommen der Startgeneration, umfasste
zehn Designs. Nach dem Prinzip „Survival of the fittest“ wurde zudem jeweils das beste Design
einer Generation ohne Änderungen an dessen Parameterkombination in die Folgegeneration
übernommen. Für weitergehende Informationen zu Samplingverfahren und Optimierungsalgo-
rithmen sei an dieser Stelle auf das Benutzerhandbuch der Software optiSLang verwiesen [62].
3.4 Modellierung der GPA6-Matrix
Abb. 3.8 zeigt den schematischen Aufbau des Two-Layer-Viscoplasticity-Modells (TLV-Modell)
anhand des eindimensionalen rheologischen Modells. Sämtliche der in diesem Abschnitt darge-
legte Informationen sind dem ABAQUS-Benutzerhandbuch [63] entnommen. Für weitergehende
Informationen zum Modell wird an dieser Stelle darauf verwiesen.
Durch die Parallelschaltung eines elastisch-plastischen Pfades mit einem elastisch-viskosen Pfad
ist das Modell in der Lage viskoelastisch-viskoplastisches Deformationsverhalten wiederzugeben
und ist daher zur Beschreibung des Deformationsverhaltens thermoplastischer Kunststoffe, wie
dem hier betrachteten Gusspolyamid 6, prinzipiell geeignet. Dabei ist anzumerken, dass neben
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Abb. 3.8: Eindimensionale idealisierte Darstellung des TLV-Modells [63]
plastische Deformationen auch Spannungsrelaxation im Modell ausschließlich durch gestaltän-
dernde deviatorische Deformationsanteile hervorgerufen werden. Entsprechend führen volume-
trische Deformationsanteile zu rein elastischer Deformation. Wie Kim et al. [57] anhand von
Untersuchungen zum Einfluss volumetrischer Deformationsanteile an amorphem Epoxydharz
nahe der Glasübergangstemperatur nachweisen konnten, wird dadurch das reale Relaxations-
verhalten richtig abgebildet.







in die elastische Steifigkeit des elastisch-viskosen Pfades Kv = fE und die elastische Steifig-
keit des elastisch-plastischen Pfades Kel = (1− f)E aufgeteilt. Der Feder in Parallelschaltung
zum Reibelement des elastisch-plastischen Pfades wird keine eigene Steifigkeit zugeordnet. Ihre
Aufgabe ist es das Verfestigungsverhalten der Werkstoffe bei plastischer Deformation abzubil-
den. Dementsprechend findet sich ihre Federsteifigkeit implizit in den nachfolgend angegebenen
Verfestigungsgesetzen der isotropen und kinematischen Verfestigung wieder.
Mittels des Faktor f kann die Gesamtdehnung
 = el + (1− f)plP + fvV (3.4)
des Systems als Summe der elastischen, plastischen und viskosen Dehnung, el, plP bzw. vV
ausgedrückt werden. Dabei ist
el = (1− f)elP + felV (3.5)
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mit elP als elastische Dehnung im elastisch-plastischen Pfad und elV als elastische Dehnung im
elastisch-viskosen Pfad.
Die Gesamtspannung
σ = σP + σV (3.6)
ergibt sich aufgrund der Parallelschaltung additiv aus den Spannungen der beiden Pfade. Hier-
bei bezeichnet der Index P den elastisch-plastischen Pfad und der Index V den elastisch-viskosen
Pfad.
Die durch plastische Deformationen hervorgerufene Verfestigung kann im TLV-Modell als iso-
trope Verfestigung, kinematische Verfestigung oder kombinierte Verfestigung beschrieben wer-
den. In der vorliegenden Arbeit wurde die kombinierte Verfestigung gewählt, die sowohl isotrope
als auch kinematische Verfestigung berücksichtigt.
Die Änderung des Spannungszustandes σ aufgrund von kinematischer Verfestigung wird durch




(σ −α)˙pl − γplα˙pl, (3.7)
sowie des Backstress-Tensors α selbst beschrieben. Die enthaltenen Konstanten Cpl und γpl
sind Materialparameter, die anhand von Versuchsdaten identifiziert werden müssen. σ0 ist die
aufgrund der Verfestigung ansteigende Fließspannung.
Die isotrope Verfestigung wird durch folgenden Sättigungsansatz beschrieben:
σ0 = σpl0 +Qpl∞(1− e(−b
plpl)). (3.8)
Dabei sind die enthaltenen Konstanten σpl0 , Qpl∞, bpl materialspezifische Parameter, die im Rah-
men einer Parameteridentifikation bestimmt werden müssen.
Zur Beschreibung des viskosen Verhaltens sind für das TLV-Modell verschiedene Kriechgeset-










Im Hinblick auf physikalisch sinnvolles Verhalten müssen die enthaltenen materialspezifischen
Parameter Av und nv positiv sein und mv Werte im Intervall −1 < mv < 0 annehmen.
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3.5 Mikromodellierung des GPA6/CF UD-Verbundes
3.5.1 Repräsentatives Volumen Element
Abb. 3.9 zeigt eine schematische Darstellung des verwendeten Repräsentativen Volumen Ele-
ments (RVE) nach Barbero [64]. Die Fasern sind zylindrisch mit einem Durchmesser von 7µm
(vgl. Abschnitt A.4). Die Kantenlängen Li (i=2..3) des RVE sind Tab. 3.2 zu entnehmen. Mit
Ausnahme von L1 sind sie abhängig vom Faservolumengehalt vF . L1 ist geometrisch unbe-
stimmt und wurde hier durch den Faserdurchmesser gewählt.
Abb. 3.9: Repräsentatives Volumenelement (RVE) nach Barbero [64]
Tab. 3.2: Kantenlängen des RVE in Abhängigkeit des Faservolumengehalts vF
vF 50% 60% 70%
L1 [µm] 7 7 7
L2 [µm] 9, 4 8, 6 7, 9
L3 [µm] 16, 3 14, 9 13, 6
Folgende idealisierende Annahmen wurden getroffen:
• Hexagonale Anordnung der Fasern
• Isotropie der GPA6-Matrix
• Perfekte Faser/Matrix-Kopplung
• Defektfreier Werkstoff
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3.5.2 Materialbeschreibung
Das Deformationsverhalten der Matrix wird isotrop angenommen und durch das Two-Layer-
Plasticity Modell beschrieben. Die Parameter des TLV-Modells wurden zuvor anhand der ex-
perimentellen Versuche am unverstärkten Gusspolyamid-6 identifiziert (siehe Kapitel 4.2). Die
transversal-isotropen Kohlenstofffasern werden linear elastisch modelliert. Die verwendeten elas-
tischen Kennwerte sind Tab. 3.3 zu entnehmen.
Tab. 3.3: Kennwerte der Kohlenstofffaser Toho Tenax HTS 40 F13 nach Carvelli et al. [65]
E1 [MPa] E2 [MPa] E3 [MPa]
240000 14000 14000
ν12 [ ] ν13 [ ] ν23 [ ]
0,15 0,15 0,23
G12 [MPa] G13 [MPa] G23 [MPa]
8000 8000 5700







Die theoretischen Grundlagen sowie die notwendigen Gleichungen zur Anwendung periodischer
Randbedingungen sind Barbero [64] zu entnehmen. In der Finite-Elemente-Analyse (FEA) kön-
nen wie von Barbero dargelegt, die angeführten Gleichungen jedoch nicht in ihrer vorgestellten
Form verwendet werden. Die Verwendung von sogenannten Multi-Point-Constraints (MPCs)
zur Implementierung der periodischen Randbedingungen führt dabei zu Kompatibilitätspro-
blemen. Durch die MPCs werden die Freiheitsgrade von Knotenpaaren auf gegenüberliegenden
Flächen aneinander gekoppelt, so dass diese Verschiebungen nur paarweise synchron durch-
führen können. Die Kopplung der Freiheitsgrade wird erreicht, indem die Freiheitsgrade eines
Knotens eliminiert werden und durch die Freiheitsgrade des gekoppelten Knotens ersetzt wer-
den. Die Knoten einer Kante sind jedoch Untermengen von zwei Flächen. Dementsprechend
müssten sie daher an zwei verschiedene Knoten gekoppelt werden. Da die Freiheitsgrade bereits
bei der ersten Kopplung eliminiert werden, ist die zweite Kopplung nicht möglich, was die an-
gesprochenen Kompatibilitätsprobleme auslöst. Ähnliches gilt für die Knoten der Eckpunkte,
die jedoch Untermengen von insgesamt drei angrenzenden Flächen bzw. Kanten sind.
In der FEA müssen die Knoten der Flächen, Kanten und Eckpunkte daher eigenständig behan-
delt werden und benötigen unterschiedliche Gleichungssysteme. Periodisch kompatible Defor-
mationen können nach Melro et al. [35] mittels der Gleichungen 3.11 - 3.13 aufgeprägt werden.
Die Nummerierung der Flächen, Kanten und Eckpunkte am RVE ist in Abb. 3.10 schematisch
dargestellt.
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Knoten der Flächen
u1i − u3i − L10i1 = 0
u2i − u4i − L20i2 = 0
u5i − u6i − L30i3 = 0
(3.11)
Knoten der Kanten
u2i − u4i − L10i1 − L20i2 = 0
u1i − u3i − L10i1 + L20i2 = 0
u6i − u8i − L10i1 − L30i3 = 0
u5i − u7i − L10i1 + L30i3 = 0
u11i − u9i − L20i2 − L30i3 = 0
u10i − u12i − L20i2 + L30i3 = 0
(3.12)
Knoten der Eckpunkte
u3i − u5i − L10i1 − L20i2 − L30i3 = 0
u2i − u8i − L10i1 − L20i2 + L30i3 = 0
u7i − u1i + L10i1 − L20i2 − L30i3 = 0
u4i − u6i − L10i1 + L20i2 − L30i3 = 0.
(3.13)
Abb. 3.10: Nummerierung am RVE zur Aufprägung der periodischen Randbedingungen
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Implementierung
Die Implementierung der periodischen Randbedingungen erfolgt über das ABAQUS Inputdeck
mittels der Befehle *MPC bzw. *EQUATION. Die Implementierung innerhalb ABAQUS CAE
ist bis zur verwendeten Version 6.13-2 nicht möglich, da hier die Kopplung zweier Knotensets,
die jeweils mehr als einen Knoten enthalten, nicht zulässig ist.
Bei der Kopplung der Knotensets ist zu beachten, dass ABAQUS die Knotennummern innerhalb
eines Sets fortlaufend von der kleinsten zur größten Nummer sortiert. Die Kopplung der Knoten
erfolgt ebenfalls fortlaufend, sodass zunächst die ersten Knoten miteinander gekoppelt werden,
anschließend die zweiten, bis zu den letzten beiden Einträgen der Sets. Dies setzt voraus, dass
beide Sets eine identische Anzahl an Einträgen haben und dass jeweils gegenüberliegende Kno-
ten an den gleichen Einträgen der Sets liegen. Aufgrund der notwendigen Partitionen im RVE,
die Fasern und Matrix voneinander trennen, ist die Knotennummerierung nach dem Vernetzen
jedoch nicht konsistent. Durch die Sortierung der Knoten innerhalb der Sets nach aufsteigender
Knotennummer, befinden sich gegenüberliegende Knoten nicht auf korrespondierenden Einträ-
gen. Es ist daher notwendig die Einträge der Sets neu zu sortieren, sodass sich gegenüberliegende
Knoten auf korrespondierenden Einträgen befinden. Hierzu wird ein Python-Skript verwendet,
das die Einträge der Sets entsprechend neu sortiert. Zusätzlich wird ABAQUS über die Verwen-
dung des optionalen Parameters UNSORTED in der Set-Definition daran gehindert die Knoten
entsprechend ihrer Nummer fortlaufend zu sortieren. Zur statischen Lagerung des RVEs sind
zudem alle Freiheitsgrade u5i des entsprechenden Eckpunktes gesperrt (vgl. Abb. 3.10).
3.5.3.2 Iso-Spannung
Bei Iso-Spannungs-Bedingungen darf die Querkontraktion nicht behindert werden. Allerdings
ist wie bei den periodischen Iso-Dehnungs-Bedingungen auch hier die Forderung nach periodi-
scher Kompatibilität des deformierten RVEs gegeben. Entsprechend müssen die Seitenflächen
des RVE auch im deformierten Zustand eben sein. Querkontraktionsbedingte Einfallstellen der
Matrix an der RVE-Oberfläche dürfen nicht auftreten.
Abb. 3.11 stellt die verwendeten Randbedingungen am RVE schematisch in der 2-3-Ebene dar.
Die Referenzpunkte RPi− (i=1..3) fungieren als Festlager, die RPi+ als Loslager. Mittels des
*EQUATION-Befehls wird jeweils der Verschiebungsfreiheitsgrad in Normalenrichtung der Flä-
che an den korrespondierenden Referenzpunkt gekoppelt.
Im Falle reiner Schubbelastung entsprechen die Iso-Spannungsbedingungen den Iso-Dehnungs-
bedingungen (siehe Abschnitt 3.5.3.1).
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Abb. 3.11: Schematische Darstellung der Iso-Spannungs-Randbedingungen am RVE
3.5.4 FE-Netz
Das verwendete FE-Netz wurde mittels Netzkonvergenzstudien ermittelt und ist in Abb. 3.12
dargestellt. Es besteht aus 11952 linearen, reduziert integrierten, dreidimensionalen Kontinu-
umselementen vom Typ C3D8R.
Abb. 3.12: Anhand Konvergenzstudien ausgewähltes FE-Netz des RVE
3.5.5 Zeitintegration und viskose Dämpfung
Für implizite Berechnungen mit viskoelastischen Materialmodellen stehen in ABAQUS prinzi-
piell zwei verschiedene Step-Definitionen zur Verfügung. Zum einen kann der standardmäßig
für implizite Berechnungen angewendete *STATIC-Step verwendet werden, zum anderen der
33 3.5 Mikromodellierung des GPA6/CF UD-Verbundes
*VISCO-Step. Der *VISCO-Step bietet den Vorteil, dass die Änderung der viskosen Kriech-
dehnrate innerhalb eines Zeitinkrementes mittels des CETOL-Toleranzwertes überwacht werden
kann. Die Änderungen der Kriechdehnrate innerhalb eines Zeitinkrementes führt dabei generell
zu einem Fehler in der berechneten Gleichgewichtsspannung.
Über den CETOL-Parameter wird daher ein Wert für die Änderung der viskosen Kriechdehn-
rate vorgegeben, der innerhalb eines Zeitinkrementes zu einem noch akzeptablen Fehler führt.




Dabei ist σerr der noch akzeptable Fehler, der berechneten Gleichgewichtsspannung und E der
effektive elastische Modul des Materials. Für weiterführende Erklärungen und Hinweise zum
*VISCO-Step und zum CETOL-Parameter wird auf [63] verwiesen. Für alle Versuche am RVE
wurde eine Step-Definition vom Typ *VISCO verwendet. Die Belegung des CETOL-Parameters
wurden anhand einer Konvergenzstudie ermittelt.
3.5.6 Ondulierung
Zur Untersuchung des Einflusses von Faserondulationen auf das makroskopische Deformations-
verhalten des thermoplastischen UD-Verbundes wurde das in Abschnitt 3.5.1 vorgestellte ideale
RVE mit 50% Faservolumengehalt durch Extrusion in Faserrichtung in ein onduliertes RVE
überführt (siehe Abb. 3.13). Wie von Hsiao und Daniel [67] und Karami und Garnich [29–31]
vorgeschlagen ist die Ondulation sinusförmig und wird durch die Funktion
y = A sin(2pix
L
) (3.15)
beschrieben. Dabei ist A die Amplitude, L die Wellenlänge und y die Auslenkung in Abhän-
gigkeit der Funktionsvariable x. Die Wellenlänge L wurde mit 140µm (20 xFaserdurchmesser)
beliebig gewählt.
Abb. 3.13: Sinusförmig onduliertes RVE mit A/L = 0, 1
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3.5.7 Versuchsdurchführung und -auswertung
3.5.7.1 Ermittlung der zeitabhängigen Steifigkeitskennwerte
In Anlehnung an Barbero [64] wurden die, durch die Gleichungen 3.16 - 3.18 gegebenen, unab-
hängigen, makroskopischen Iso-Dehnungszustände innerhalb von 10 s aufgeprägt. Anschließend
wurde der Deformationszustand für die Dauer von 1000 s konstant gehalten.
01 = 0, 01 ; 02 = 03 = γ04 = γ05 = γ06 = 0 (3.16)
02 = 0, 01 ; 01 = 03 = γ04 = γ05 = γ06 = 0 (3.17)
γ04 = 012 + 021 = 0, 01 ; 01 = 02 = 03 = γ05 = γ06 = 0 (3.18)
Mittels der Gleichungen 3.19 bis 3.24 werden die elastischen Kennwerte des transversal-isotropen
Verbundes aus den Einträgen der Steifigkeitsmatrix Cij (i,j=1...6) bestimmt [64].
E1 = C11 − 2C212/(C22 + C23) (3.19)
ν12 = C12/(C22 + C23) (3.20)
E2 =
[
C11(C22 + C23)− 2C212
]





/(C11C22 − C212) (3.22)
G12 = C44 (3.23)
G23 = C66 =
1
2(C22 − C23) (3.24)
Um die zeitabhängige Änderung der Kennwerte über der Versuchszeit zu bestimmen, erfolgte
die Auswertung zu den Zeitpunkten 0,1 s, 2,5 s, 5 s, 7,5 s, 10 s, 15 s, 25 s, 50 s, 100 s, 250, s 500 s
und 1000 s.
3.5.7.2 Einfluss volumetrischer Deformationsanteile
Unidirektional verstärkte thermoplastische Faserverbundwerkstoffe zeigen in Abhängigkeit zur
Materialrichtung unterschiedlich stark ausgeprägte Kriechneigungen (siehe Abschnitt 4.1.2).
Diese hauptsächlich viskoelastischen Deformationen werden durch den polymeren Matrixwerk-
stoff verursacht. Wie Kim et al. [57] an unverstärktem Polymerwerkstoff nachweisen konnte,
werden viskoelastische Effekte, wie Spannungsrelaxation, nur durch deviatorische Deformations-
anteile hervorgerufen. Volumetrische Deformationsanteile hingegen führen zu rein elastischen
Deformationen. Für den Verbundwerkstoff muss daher prinzipiell ebenso ein Deformationszu-
stand existieren, der rein elastisches Verhalten hervorruft. Makroskopisch homogene, uniaxiale
Belastungen des Faserverbunds führen jedoch zu inhomogenen, mehrachsigen Belastungen der
polymeren Matrix. Es stellt sich daher die Frage, ob ein makroskopischer Deformationszustand
existiert, der rein volumetrisches Verhalten des Verbundes hervorruft und wie dieser Deforma-
tionszustand gegebenenfalls beschaffen ist.
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Die Untersuchung zum Einfluss von volumetrischen Deformationsanteilen auf die Zeitabhän-
gigkeit des Deformationsverhaltens des thermoplastischen UD-Verbundes wurde anhand unter-
schiedlicher Deformationszustände durchgeführt. Zum einen wurde der Deformationszustand
˜˜V ol 1 =
 0, 005 0 00 0, 005 0
0 0 0, 005
 (3.25)
betrachtet, bei dem der resultierende makroskopische Verzerrungszustand vollständig volume-
trisch ist. Zum anderen der Deformationszustand
˜˜V ol 2 =
 11 − ν2122 − ν3133 0 00 22 − ν1211 − ν3233 0
0 0 33 − ν1311 − ν2322
 (3.26)
mit
11 = 22 = 33 = 0, 01. (3.27)
Dabei umfasst ˜˜V ol 2 deviatorische wie auch volumetrische Deformationsanteile. Allerdings sind
hier die aufgeprägten uniaxialen Normaldehnungen von Betrag und Vorzeichen gleich, sodass
der Zustand der uniaxialen Normaldehnungen als volumetrisch zu betrachten ist. Zum Vergleich
wurde außerdem der Deformationszustand
˜˜V ol 3 = ˜˜V ol 2 (3.28)
mit
11 = 0 ; 22 = 0, 01 ; 33 = 0 (3.29)
betrachtet, der dem uniaxialen Zugversuch in Querrichtung entspricht.
Die Deformation wurde jeweils innerhalb von 1 s aufgeprägt und anschließend für die Dauer
von 7200 s konstant gehalten. Ausgewertet wurde der Verlauf der homogenisieren Normalspan-
nungen σ11, σ22 und σ33 über der Versuchszeit.
3.5.7.3 Einfluss von Ondulationen
Zur Untersuchung des Einflusses von Faserondulationen auf das zeitabhängige Deformations-
verhalten des UD-Verbundes, wurden die in den Gleichungen 3.30 - 3.35 gegebenen, sechs unab-
hängigen Deformationszustände aufgeprägt. Wie bei der numerischen Homogenisierung (siehe
Abschnitt 3.5.7.1) wurde die Deformation innerhalb von 10 s aufgeprägt und anschließend für
die Dauer von 1000 s konstant gehalten.
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01 = 0, 01 ; 02 = 03 = γ04 = γ05 = γ06 = 0 (3.30)
02 = 0, 01 ; 01 = 03 = γ04 = γ05 = γ06 = 0 (3.31)
03 = 0, 01 ; 01 = 02 = γ04 = γ05 = γ06 = 0 (3.32)
γ04 = 012 + 021 = 0, 01 ; 01 = 02 = 03 = γ05 = γ06 = 0 (3.33)
γ05 = 013 + 031 = 0, 01 ; 01 = 02 = 03 = γ04 = γ06 = 0 (3.34)
γ06 = 023 + 032 = 0, 01 ; 01 = 02 = 03 = γ04 = γ05 = 0 (3.35)
Die Auswertung der homogenisierten Spannungen und Dehnungen erfolgte zu den Zeitpunkten
0,1 s, 2,5 s, 5 s, 10 s, 25 s, 50 s, 100 s, 250, s 500 s und 1000 s.
3.5.7.4 Experimentelle Validierung
Zur Validierung des RVE-Modells wurden die in Abschnitt 3.2.2 vorgestellten experimentellen
Versuche am RVE virtuell nachempfunden. Um wie in den realen Probekörpern einen makro-
skopisch uniaxialen Spannungszustand zu erzeugen, wurden periodische Iso-Spannungsbedin-
gungen verwendet (siehe Abschnitt 3.5.3.2).
Hinsichtlich der Versuche in 45◦-Richtung ist zu beachten, dass die Schubdeformation in den
UD-Einzelschichten des experimentellen Probekörpers durch uniaxialen Zug in 45◦-Richtung in-
duziert wird. Die gemessene Dehnung entspricht der Normaldehnung der Probe in y-Richtung
des Probenkoordinatensystems P (siehe Abb. 3.14). Eine Information über die auftretende Glei-
tung im Materialkoordinatensystem M der Einzelschicht liegt nicht vor.
Abb. 3.14: Bestimmung der Dehnung in 45◦-Richtung am RVE
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Wie in Abb. 3.14 dargestellt, wird am RVE hingegen die Schubdeformation durch die Verschie-
bungen uRP1 und uRP2 eingestellt. Eine Vergleichbarkeit der Deformationszustände zwischen







Die Bestimmung der homogenisierten Dehnungen ij und Spannungen σij erfolgt mittels eines
Python-Skriptes, das im Anschluss an die FE-Berechnung aufgerufen wird und auf die ABAQUS














werden für jeden Fieldoutput-Frame in der odb-Datei, die Dehnungs- bzw. Spannungskompo-
nenten jedes Elementes mit dem zugehörigen deformierten Elementvolumen multipliziert und
über alle Elemente aufsummiert. Der aufsummierte Wert wird schließlich durch das deformierte
Gesamtvolumen des RVEs geteilt. Hierzu werden die Outputgrößen EV OL, Sij und LEij (mit
i,j=1..3) benötigt. EV OL ist das Volumen des deformierten Elementes, Sij sind die Kompo-
nenten des Spannungstensors und LEij die Komponenten des logarithmischen Dehnungstensors.
3.6 Mesomodellierung des GPA6/CF-Köpergewebes
3.6.1 Repräsentatives Volumen Element
Das im Rahmen dieser Arbeit verwendeten Mesomodell wurden mit der frei verfügbaren Soft-
ware TexGen der Universität von Nottingham erstellt [68]. Die Gewebearchitektur wurde dem
realen GPA6/CF-Köpergewebe nachempfunden, wobei die Architektur idealisiert beschrieben
wird. So bleibt der Querschnitt entlang der Rovings anders als im realen Gewebelaminat geo-
metrisch konstant. Zudem wird der in der Literatur als Yarn-Nesting beschrieben Effekt nicht
abgebildet. Dabei verschieben sich einzelne Rovings innerhalb einer Lage, um Rovings einer
benachbarten Lage auszuweichen. Die geometrischen Parameter der Gewebearchitektur sowie
der Faservolumengehalt der imprägnierten Rovings wurden basierend auf Ergebnissen von licht-
mikroskopischen Messungen, die an dieser Stelle nicht explizit dargestellt sind, bestimmt. Für
das Modell wurde ein ellipsenförmiger Querschnitt der Rovings gewählt, mit einer konstanten
Breite von 2,94mm und einer Höhe von 0,345mm. Der Abstand benachbarter Rovings beträgt
0,06mm und die Dicke einer Lage 0,66mm.
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Zur Verwendung in der FE-Software ABAQUS wurde das TexGen-Modell als Voxelnetz ex-
portiert. Dabei wird das Werkstoffvolumen des Modells in gleichmäßige Hexaederelemente un-
terteilt. Entsprechend des Volumenanteils der einzelnen Konstituenten des Werkstoffs (Matrix
oder Roving) werden den einzelnen Elementen Matrix- oder Rovingeigenschaften zugweisen.
Dadurch entsteht das in Abb. 3.15 dargestellte gestufte Netz des Verstärkungsgewebes. Die
umgebende Matrix ist an dieser Stelle ausgeblendet.
Abb. 3.15: Voxel-FE-Netz der Gewebearchitektur des Köper-Mesomodells
Die Kantenlänge der Hexaederelemente beträgt 1,5 x 1,5 x 0,2mm. Das Aspektverhältnis der
Elementkanten ist mit 7,5 daher unterhalb des kritischen Wertes von 10.
3.6.2 Materialbeschreibung
Das Deformationsverhalten der imprägnierten Rovings, wird durch das in Abschnitt 4.4 vorge-
stellte makroskopische Materialmodell homogenisiert beschrieben. Der identifizierte Parameter-
satz wurde dabei auf einen Faservolumengehalt von 60% angepasst. Dementsprechend wurden
die in Tab. 3.4 dargestellten Steifigkeitskennwerte verwendet.
Tab. 3.4: Parametersatz zur Beschreibung des Deformationsverhaltens der imprägnierten Ro-
vings
E1 [MPa] E2 [MPa] E3 [MPa]
145099, 21 6915, 0 6915, 0
ν12 [ ] ν13 [ ] ν23 [ ]
0,222 0,222 0,38
G12 [MPa] G13 [MPa] G23 [MPa]
2623,30 2623,30 2514,50
Das Deformationsverhalten der GPA6-Matrix wurde wie schon beim UD-Mikromodell durch
das parametrisierte TLV-Modell beschrieben (siehe auch Abschnitt 4.2).
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3.6.3 Randbedingungen
Wie in Abschnitt 2.2 beschrieben, ist das Deformationsverhalten eines Gewebelaminates abhän-
gig von der Stapelfolge der einzelnen Lagen. Unabhängig davon wurden die Randbedingungen
so formuliert, dass eine periodisch kompatible Deformation auftritt und gleichzeitig ein makro-
skopisch ebener Spannungszustand entsteht. Die Forderung nach einem makroskopisch ebenen
Spannungszustand leitet sich dabei aus der homogenisierten Beschreibung des Deformationsver-
haltens des GPA6/CF-Köpergewebes unter Verwendung von Schalenelementen ab (siehe auch
Abschnitt 4.6).
Abb. 3.16 zeigt zwei aufgrund von uniaxialer Zugbelastung in Faserrichtung deformierte Ein-
heitszellen des Köpergewebes. Dargestellt ist jeweils der Konturplot der Knotenverschiebung
in transversale Richtung. Links dargestellt ist das Deformationsbild für inphasige Stapelfolge
(Begriffsdefinition inphasig und gegenphasig siehe Abb. 2.5). Rechts dargestellt ist das De-
formationsbild für gegenphasige Stapelfolge. Die Randbedingungen wurden wie in Abschnitt
3.5.3.1 gewählt, mit der Ausnahme, dass eine Querkontraktion in Dickenrichtung zugelassen
wurde. Im Gegensatz zur inphasigen Stapelfolge, wurde für die gegenphasige Stapelfolge gefor-
dert, dass die Ober- und Unterseite des Mesomodells (Flächennormale in z-Richtung) auch im
deformierten Zustand eben ist.
Abb. 3.16: Konturplot der Knotenverschiebungen in transversaler Richtung für inphasige
(links) und gegenphasige Stapelfolge (rechts)
3.6.4 Versuchsführung
3.6.4.1 Ermittlung der zeitabhängigen Steifigkeitskennwerte
Zur Ermittlung der zeitabhängigen homogenisierten Steifigkeitskennwerte wurden innerhalb
von 10 s Normaldehnungen bzw. Gleitungen von 0,5% aufgeprägt und anschließend für 10000 s
konstant gehalten. Um die zeitabhängige Änderung der Kennwerte über der Versuchszeit zu
bestimmen, erfolgte die Auswertung zu den Zeitpunkten 10 s, 100 s, 1000 s und 10000 s.
3.6.4.2 Einfluss biaxialer Belastung
Um den Einfluss biaxialer Belastungen auf des zeitabhängige Deformationsverhalten zu unter-
suchen, wurden Normaldehnungskombinationen mit den Überlagerungsverhältnissen
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R = 0 mit 1 = 0, 005; 2 = 0
R = 1 mit 1 = 0, 005; 2 = 0, 005





Die allgemeine Versuchsführung entsprach dabei der in Abschnitt 3.6.4.1 vorgestellten Vorge-
hensweise.
3.7 Modellierung des Kurzbiegeversuchs
Abb. 3.17 zeigt das FE-Modell des Kurzbiegeversuchs nach DIN EN 2563 [69]. Die Abmessungen
des Modells sind Tab. 3.5 zu entnehmen.
Tab. 3.5: Abmessungen des FE-Modells nach [69]
r1 3mm Radius der Druckfinne
r2 3mm Radius der unteren Auflager
b 10mm Breite der Probe
L 20mm Länge der Probe
lv 10mm Auflagerabstand
h 2mm Dicke der Probe
Die Auflager und die Druckfinne sind als analytische Starrkörper modelliert. Der Kontakt zwi-
schen Probe und Auflagern sowie Druckfinne ist reibungsfrei. Wie beim Ein-Element-Modell
(siehe Abschnitt 3.3.1) wurden C3D8R-Elemente verwendet.
Abb. 3.17: FE-Modell des Kurzbiegeversuchs mit Randbedingungen
Im Versuch wurde eine Verschiebung der Druckfinne von 0, 25mm über einen Zeitraum von
einer Sekunde linear aufgeprägt. Anschließend wurde die Verschiebung für die Dauer von 2 h
konstant gehalten.
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3.8 Modellierung des Vierpunkt-Biegeversuch am Hutprofil
Abb. 3.18 zeigt das Schalenmodell des verwendeten Hutprofils. Die Länge des Profils beträgt
775mm, der bemaßte Querschnitt ist in Abb. 3.19 dargestellt. Der Abstand der unteren Auflager
beträgt 600mm und der Abstand der oberen Auflager 120mm. Das Laminat besteht aus vier
Lagen mit einer Dicke von jeweils 0,6mm.
Abb. 3.18: Hutprofil-Schalenmodell




Neben der Ermittlung der mechanischen Kennwerte liegt der Fokus der experimentellen Unter-
suchungen auf der qualitativen Ermittlung auftretender Materialeffekte. Dabei ist es das Ziel
das makroskopische Deformationsverhalten der untersuchten Werkstoffe unter Verwendung der
Finite-Elemente-Methode homogenisiert zu beschreiben. Die nachfolgend dargestellten experi-
mentellen Ergebnisse dienen dabei als Basis für die Modellentwicklung.
4.1.1 GPA6 Matrix
Zur Charakterisierung des viskoelastischen und viskoplastischen Deformationsverhaltens der
thermoplastischen GPA6 Matrix wurden Zugversuche mit zyklischer Be- und Entlastung und
Relaxationsversuche mit inkrementeller Belastung durchgeführt. Pro Versuch wurden jeweils
zwei Proben geprüft. Im Folgenden ist jeweils eine repräsentative Kurve pro Versuch dargestellt.
4.1.1.1 Zugversuch mit zyklischer Be- und Entlastung
Abb. 4.1 zeigt die Spannungs-Dehnungs-Verläufe der Zugversuche mit zyklischer Be- und Ent-
lastung. Die Spannung entspricht der Kraft bezogen auf den Ausgangsquerschnitt der Proben.
Mit steigender Dehnrate erreichen die Spannungs-Dehnungs-Kurven, konsistent zum viskoelas-
tisch-viskoplastischen Verhalten der GPA6-Matrix, bei gleichen Dehnungen höhere Spannungen.












D e h n u n g  [  ]
 1  m m / m i n 1 0  m m / m i n 1 0 0  m m / m i n
Abb. 4.1: Spannungs-Dehnungs-Verläufe der Zugversuche mit zyklischer Be- und Entlastung
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Abb. 4.2 zeigt die Entwicklung der Materialsteifigkeit über der Dehnung. Die Anfangssteifigkeit
wurde gemäß DIN 527 durch die Steigung der Sekante an die Spannungs-Dehnungs-Kurve zwi-
schen den Dehnungswerten 0,05% und 0,25% ausgewertet. Zur Bewertung der Entwicklung der
Materialsteifigkeit über der Dehnung wurde die Steigung der Hysteresen in den Entlastungs-
phasen ausgewertet. Mit zunehmender Dehnung degradiert die Steifigkeit in guter Näherung
exponentiell gegen einen Grenzwert. Bei Dehnungen kleiner 2% ist kein eindeutiger Einfluss der
Dehnrate auf die ermittelten Steifigkeitswerte zu erkennen. Bei Dehnungen größer 2% nimmt
der Grad der Degradation mit steigender Dehnrate jedoch zu.
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 1  m m / m i n 1 0  m m / m i n 1 0 0  m m / m i n
Abb. 4.2: Degradation der Materialsteifigkeit über der Dehnung in Abhängigkeit der Belas-
tungsgeschwindigkeit
4.1.1.2 Relaxationsversuch mit inkrementeller Belastung
Wie bereits in Abschnitt 3.2.1 beschrieben, wird die Dehnung im Versuch inkrementell erhöht
und jeweils für die Dauer von 120 Minuten konstant gehalten. Der resultierende Spannungs-
Zeit-Verlauf und der Verlauf der viskosen Spannungen über der Dehnung eines repräsentativen
Relaxationsversuchs ist in Abb. 4.3 dargestellt. Die viskose Spannung ist dabei jener Anteil der
Gesamtspannung der während der Haltephase innerhalb von 7200 s relaxiert. Mit zunehmender
Dehnung nehmen die viskosen Spannungen zunächst stark zu. Bereits ab der zweiten Relaxati-
onsstufe bei drei Prozent Dehnung beginnt die viskose Spannung gegen einen Sättigungswert zu
konvergieren. Ab fünf Prozent Dehnung verbleibt der Wert der viskosen Spannung annähernd
konstant bei etwa 30MPa.
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Abb. 4.3: Relaxationsversuch mit inkrementeller Belastung: Spannungs-Zeit-Verlauf (links),
Verlauf der viskosen Spannung über der Dehnung (rechts)
Abb. 4.4 zeigt den Spannungs-Dehnungs-Verlauf des Relaxationsversuchs ebenso wie die De-
gradation der Materialsteifigkeit im Relaxationsversuch im Vergleich zu den bereits in Abb. 4.2
dargestellten Degradationsverläufen aus den Zugversuchen mit Be- und Entlastung. Die Mate-
rialsteifigkeit wurde in Anlehnung an DIN 527 durch die Sekantensteigung an die Spannungs-
Dehnungs-Kurve zu Beginn eines jeden Dehnungsinkrements ausgewertet. Allgemein ist erkenn-
bar, dass die Degradation der Materialsteifigkeit qualitativ ähnlich verläuft wie in den Zugversu-
chen mit zyklischer Be- und Entlastung. Bis etwa 3% Dehnung sind die Steifigkeitswerte zudem
quantitativ vergleichbar. Ab 3% Dehnung verläuft die Degradation im Relaxationsversuch ins-
gesamt deutlich schwächer. Insbesondere im direkten Vergleich mit der Degradationskurve des
Zugversuchs mit 1mm/min Belastungsgeschwindigkeit wird ersichtlich, dass der Degradations-
verlauf des Relaxationsversuchs trotz gleicher Belastungsgeschwindigkeit für Dehnungen größer
3% deutlich höhere Werte annimmt.
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 1  m m / m i n
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 R e l a x  1  m / m i n Z y k l u s  1  m m / m i n Z y k l u s  1 0  m m / m i n Z y k l u s  1 0 0  m m / m i n
Abb. 4.4: Relaxationsversuch mit inkrementeller Belastung: Spannungs-Dehnungs-Verlauf
(links), Degradation der Materialsteifigkeit über der Dehnung im Vergleich mit den
Zugversuchen mit zyklischer Be- und Entlastung (rechts)
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4.1.1.3 Diskussion und Fazit
In Analogie zur viskoelastischen Modellvorstellung wurde gezeigt, dass hinsichtlich der Spannungs-
Dehnungs-Beziehung eine Dehnratenabhängigkeit besteht. Anhand der Zugversuche mit zykli-
scher Be- und Entlastung wurde weiterhin gezeigt, dass die Steifigkeit des GPA6 mit zuneh-
mender Dehnung kontinuierlich abnimmt. Ihr Verlauf über der Dehnung lässt sich über eine
abklingende Exponentialfunktion in Form von Gleichung 4.1 annähern (siehe Abb. 4.5).
K() = K∞ +K∆ · exp(α · ) (4.1)
Dabei ist K die aktuelle Materialsteifigkeit in Abhängigkeit der Dehnung, K∞ die verbleibende
Reststeifigkeit bei hinreichend großen Dehnungen und K∆ der degradierende Steifigkeitsanteil.
Die Konstante α ist ein Formparameter, der den lokalen Gradienten der Degradationskurve be-
stimmt. Die Degradation der Materialsteifigkeit wird zusätzlich von der Dehnrate beeinflusst.
Mit steigender Dehnrate nimmt der Grad der Degradation zu.
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 E x p e r i m e n t  1  m m / m i n e x p o n e n t i e l l e  R e g r e s s i o n
Abb. 4.5: Annäherung des Degradationsverlaufs der Materialsteifigkeit durch eine abklingen-
de Exponentialfunktion
Die Degradation der Materialsteifigkeit mit zunehmender Dehnung lässt sich dadurch begrün-
den, dass die Elastizität im energieelastischen Bereich auf Sekundärbindungskräfte zwischen den
Molekülketten zurück zu führen ist. Mit steigender elastischer Dehnung werden benachbarte
Atome aus ihrer Gleichgewichtslage ausgelenkt. Die hierfür notwendige Energie ist gleicherma-
ßen die elastisch gespeicherte Energie, die zur vollständigen Rückverformung des betrachteten
Werkstoffvolumens führt, sobald die äußere Last nicht mehr wirksam ist. Bei der Auslenkung
der Atome aus ihrer Gleichgewichtslage nehmen jedoch die Bindungskräfte sowie die wirksame
Federsteifigkeit der atomaren Bindung ab. Dementsprechend verringert sich die Materialstei-
figkeit mit zunehmender elastischer Dehnung. Ab etwa 3% Dehnung nimmt der Betrag des
Gradienten der Degradationskurve sichtbar ab und verbleibt bis 10% Dehnung auf einem an-
nähernd konstanten Niveau. Es ist daher davon auszugehen, dass bei etwa 3% Dehnung eine
Reorientierung der kristallinen Teilbereiche (Sphärolite) in Lastrichtung beginnt. Dies ist ver-
bunden mit signifikanten plastischen Dehnungsanteilen. Entsprechend verläuft die elastische
Degradation hier in abgeschwächter Form, da bei Dehnungen größer 3% nur geringe Antei-
le der zusätzlich aufgebrachten Dehnungen elastisch ertragen wird. Der Effekt der Atomab-
standserhöhung wird entsprechend abgemindert, da der größere Anteil der Deformation über
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Sphärolitrotationen erreicht wird [70]. Durch die plastischen Deformationen entsteht zudem
lokal Wärme im Werkstoffvolumen der Probe. Die bei einer Belastungsgeschwindigkeit von
100mm/min deutlich stärker ausgeprägte Degradation der Materialsteifigkeit im plastischen
Deformationsbereich, kann daher durchaus mit eine Eigenerwärmung des Werkstoffs begründet
werden.
Im Relaxationsversuch mit inkrementeller Belastung ist der Verlauf der Steifigkeit über der
Dehnung zunächst vergleichbar mit den Verläufen der Zugversuche mit zyklischer Be- und Ent-
lastung. Ab etwa 3% Dehnung verläuft die Degradation im Relaxationsversuch jedoch deutlich
abgeschwächt. Im Dehnungsbereich größer 3% werden wie bereits beschrieben zusätzliche Deh-
nungen hauptsächlich über plastische Deformationen in Form von Sphärolitrotationen abgebil-
det. Die Atomabstände der Molekülketten in den amorphen Teilbereichen werden, daher deut-
lich weniger vergrößert, als im vorangegangenen rein viskoelastischen Deformationsbereich. In
den Relaxationsphasen wird den Polymermolekülen notwendige Zeit gegeben, um sich in ener-
getisch günstigere Positionen mit geringeren Atomabständen umzuordnen. Dies führt daher zu
einer Erholung der Materialsteifigkeit während der Relaxationsphasen.
4.1.2 PA6/CF-UD
Die im Folgenden dargestellten Versuchsergebnisse dienen als Grundlage zur Entwicklung eines
makroskopischen Materialmodells. Ziel der Versuche war es daher qualitativ zu ermitteln wel-
che Materialeffekte in Abhängigkeit der Material- bzw. Belastungsrichtung auftreten. Hierzu
wurden neben quasistatischen Zugversuchen, Relaxationsversuche mit inkrementeller Belastung
und Kriechversuche mit inkrementeller Be- und Entlastung durchgeführt. Aus Gründen der bes-
seren Übersichtlichkeit ist nachfolgend, mit Ausnahme der quasistatischen Zugversuche jeweils
nur eine repräsentative Kurve pro Versuch und Materialrichtung dargestellt.
4.1.2.1 Faserrichtung
Abb. 4.6 zeigt die Spannungs-Dehnungs-Verläufe der quasistatischen Zugversuche. Die Span-
nungs-Dehnungs-Beziehung ist linear bis zum Bruch.
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Abb. 4.6: Spannungs-Dehnungs-Verläufe der quasistatischen Zugversuche
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Die mechanischen Kennwerte wie E-Modul, Bruchspannung Rm und Bruchdehnung B sind
Tab. 4.1 zu entnehmen.
Tab. 4.1: Kennwerte der Zugversuche in Faserrichtung




µ 87701 1130,15 0,013
s [%] 8,91 4,67 7,98
Die Ergebnisse des Relaxationsversuchs mit inkrementeller Belastung und des Kriechversuchs
mit inkrementeller Be- und Entlastung sind in Abb. 4.7 dargestellt. Beide Kurven zeigen, dass
das Deformationsverhalten zunächst in hinreichender Näherung linear elastisch ist und zeitab-
hängige Deformationseffekte vernachlässigbar sind. Die Spannungs-Zeit-Kurve des Relaxations-
versuchs mit inkrementeller Belastung zeigt jedoch ab dem vierten Belastungsinkrement eine
leichte Spannungsrelaxation die sich im darauffolgenden Belastungsinkrement weiter verstärkt.
Ein entsprechendes Verhalten zeigt auch die Dehnungs-Zeit-Kurve des Kriechversuchs mit in-
krementeller Be- und Entlastung. Ab dem vierten Belastungsinkrement mit einer konstanten
anliegenden Spannung von 478MPa nimmt die Dehnung über der Haltezeit von 7200 s konstant
zu. Wie auch beim Relaxationsversuch ist der Effekt beim darauffolgenden Belastungsinkrement
stärker ausgeprägt. In jeder Entlastungsphase geht die Dehnung auf ihren Ausgangswert zurück.
Es kann daher davon ausgegangen werden, dass die zeitabhängigen Deformationen während der
Belastungsphase ausschließlich viskoelastisch und somit vollständig reversibel sind.
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Abb. 4.7: Spannungs-Zeit-Verlauf des Relaxationsversuchs mit inkrementeller Belastung
(links);
Dehnungs-Zeit-Verlauf des Kriechversuchs mit inkrementeller Be- und Entlastung
(rechts)
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4.1.2.2 Quer zur Faserrichtung
Abb. 4.8 zeigt die Spannungs-Dehnungs-Verläufe der quasistatischen Zugversuche in Querrich-
tung. Die Spannungs-Dehnung-Beziehung ist moderat degressiv bis zum Bruch.
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Abb. 4.8: Spannungs-Dehnungs-Verläufe der Zugversuche quer zur Faserrichtung
Die mechanischen Kennwerte wie E-Modul, Bruchspannung Rm und Bruchdehnung B sind
Tab. 4.2 zu entnehmen.
Tab. 4.2: Mechanische Zugkennwerte quer zur Faserrichtung





µ 4666.30 24.24 0.0052
s [%] 3.61 4.63 10.25
Obwohl das Deformationsverhalten in dieser Materialrichtung matrixdominiert ist, verhält sich
das Material deutlich spröder als in Faserrichtung. Die Bruchdehnung beträgt im Mittel ledig-
lich 0,5% und ist damit um etwa 61% geringer als in Faserrichtung.
Im Vergleich zur Faserrichtung zeigt sich in Querrichtung eine ausgeprägte Spannungsrelaxa-
tion, die sich ebenfalls mit zunehmender Belastung verstärkt (siehe Abb. 4.9 links). Dement-
sprechend zeigen sich auch unter konstanter Last zeitabhängigen Deformationen die ebenfalls
mit steigender Belastung zunehmen (siehe Abb. 4.9 rechts). Im Gegensatz zur Faserrichtung
geht die Dehnung im Kriechversuch jedoch nicht in jeder Entlastungsphase vollständig zurück.
Es ist daher an dieser Stelle nicht auszuschließen, dass plastische Deformationen in der Matrix
auftreten.
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Abb. 4.9: Spannungs-Zeit-Verlauf des Zugrelaxationsversuchs (links); Dehnungs-Zeit-Verlauf
des Zeitstandszugversuchs mit Be- und Entlastung (rechts)
4.1.2.3 45◦-Richtung
Abb. 4.10 zeigt die Spannungs-Dehnungs-Kurven der quasistatischen Zugversuche in 45◦-Richtung.
Aufgrund der hohen Duktilität der thermoplastischen Matrix, zeigt das Materialsystem in dieser
Belastungsrichtung ein hohes Deformationsvermögen mit ausgeprägt nichtlinearem Verhalten.
Die mechanischen Kennwerte wie E-Modul, Bruchspannung Rm und Bruchdehnung B sind
Tab. 4.3 zu entnehmen.
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Abb. 4.10: Spannungs-Dehnungs-Verläufe der Zugversuche in 45◦-Richtung
Tab. 4.3: Mechanische Zugkennwerte in 45◦-Richtung





µ 6243.12 304.46 0.579
s [%] 11.02 23.13 12.79
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Die Spannung entspricht dabei der Kraft bezogen auf den Ausgangsquerschnitt der Proben. Die
so ermittelten nominellen Spannungen sind bei den hier auftretenden großen Deformationen bis
über 60% nomineller Dehnung jedoch nur bedingt aussagekräftig. Das große Deformationsver-
mögen in dieser Belastungsrichtung wird unter anderem durch erhebliche Faserrotationsprozesse
ermöglicht. Bedingt durch die hohe Duktilität der thermoplastischen Matrix, ist es den Fasern
möglich sich in Lastrichtung zu orientieren. Dies geht mit einer signifikanten Abnahme des Pro-
benquerschnittes einher, sodass eine deutliche Abweichung zwischen der tatsächlich anliegenden
Spannung bezogen auf den deformierten Querschnitt zur nominellen Spannung zu erwarten ist.
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Abb. 4.11: Spannungs-Zeit-Verlauf des Zugrelaxationsversuchs (links); Dehnungs-Zeit-Verlauf
des Kriechversuchs mit inkrementeller Be- und Entlastung (rechts)
Der Spannungs-Zeit-Verlauf des Relaxationsversuchs mit inkrementeller Belastung, dargestellt
in Abb. 4.11 links, zeigt ausgeprägte Spannungsrelaxationseffekte. Dementsprechend ist das
Materialverhalten in dieser Belastungsrichtung stark viskoelastisch. Auch hier nimmt der Rela-
xationseffekt mit steigender Belastung zu. Obwohl der abbildbare Deformationsbereich mit er-
reichbaren Dehnungen bis über 60% sehr groß ist wurden die Relaxationsversuche am PA6/CF-
UD Material nur bis maximal 1,4% Dehnung durchgeführt. Im Hinblick auf eine Verwendung
des PA6/CF-UD Materials in lasttragenden Bauteilen ist davon auszugehen, das Deformatio-
nen innerhalb einer Lage in 45◦ zur Faserrichtung durch anders orientierte Lagen eingeschränkt
werden. Dementsprechend wurde für die vorliegenden Untersuchungen die Annahme getroffen,
dass die in jeder Schicht maximal auftretenden Dehnungen die Bruchdehnung der Faser nicht
überschreiten.
Der in Abb. 4.11 rechts dargestellte Kriechversuch mit inkrementeller Be- und Entlastung wur-
de daher im laminatrelevanten Deformationsbereich bis etwa 1,4% Dehnung durchgeführt. Die
Lasthorizonte der Kriechversuche wurden dabei aus den im Relaxationsversuch auftretenden
Kräften abgeleitet. In diesem Deformationsbereich treten bereits scheinbar bleibende Defor-
mationen auf. Allerdings weist die Dehnungs-Zeit-Kurve am Ende der Entlastungsphase nach
7200 s noch keine horizontale Tangente auf. Bei länger andauernder Entlastung nimmt die Deh-
nung somit weiterhin ab.
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4.1.2.4 Diskussion und Fazit
Anhand der vorgestellten quasistatischen und statischen Versuche in Faserrichtung, in Querrich-
tung und in 45◦-Richtung wurde gezeigt, dass die Zeitabhängigkeit des Verformungsverhaltens
ebenso wie das Verformungsverhaltens selbst stark richtungsabhängig ist. Bei hinreichend ho-
hen Belastungen treten sichtbare zeitabhängige Deformationen in Faserrichtung auf. Diese sind
zwar deutlich schwächer ausgeprägt als in Querrichtung und in 45◦-Richtung, sie sind aber
dennoch unerwartet. Für das betrachtete PA6/CF-UD mit 48% Faservolumengehalt ist der
Anteil der Matrixsteifigkeit an der Gesamtsteifigkeit des Laminates in Faserrichtung vernach-
lässigbar klein. Für einen idealen Verbundwerkstoff mit vollständig gestreckten Fasern sind
dementsprechend nur vernachlässigbar kleine zeitabhängige Deformationen zu erwarten. Das
hier nachgewiesene viskoelastische Verformungsverhalten in Faserrichtung wird daher auf das
Vorhandensein von Faserondulationen imWerkstoff zurückgeführt (siehe Abschnitt 3.1.2). Es ist
davon auszugehen, dass bei hinreichend hohen Lasten eine zeitverzögerte reversible Streckung
der ondulierten Fasern erreicht wird, was dementsprechend die beobachteten zeitabhängigen
Deformationen begründet.
Quer zur Faserrichtung zeigt das Material sehr sprödes Verhalten. Die mittlere Bruchdehnung
beträgt trotz duktiler Matrix lediglich 0,52%. Bei uniaxialer Belastung quer zur Faserrichtung
ist davon auszugehen, dass sich die makroskopischen Deformationen mehrheitlich in der Matrix
akkumulieren. Die Steifigkeit der transversalisotropen Kohlenstofffasern ist auch in Querrich-
tung um ein Vielfaches höher ist als die Steifigkeit der Matrix. Die in der Matrix lokal auf-
tretenden Dehnungen sind daher deutlich größer als die anliegende makroskopische Dehnung
des Verbundes, was tendenziell für eine Plastifizierung der Matrix auch bei den hier vorlie-
genden geringen Verbunddehnungen spricht. Es ist aber auch davon auszugehen, dass durch
die homogen verteilten Fasern bei uniaxialer Verbundbelastung in der Matrix ein mehraxialer
Deformationszustand mit entsprechend großen volumetrischen Deformationsanteilen entsteht.
Volumetrische Deformationsanteile behindern ein Abgleiten der Molekülketten und führen da-
her nicht zu plastischer Deformation [71, 72].
Im Kriechversuch quer zur Faserrichtung nimmt die zeitabhängige Deformation mit zuneh-
menden Belastungsinkrementen deutlich zu. Im Relaxationsversuch hingegen ist dieser Effekt
nicht im gleichen Ausmaß zu beobachten. Es ist daher davon auszugehen, dass im Kriech-
versuch neben den zeitabhängigen Deformationen aufgrund der Viskoelastizität der Matrix
zusätzlich zeitverzögerte Schädigungsprozesse ablaufen. Diese Schädigungsprozesse setzen die
Materialsteifigkeit kontinuierlich herab, und führen dementsprechend zu verstärkten Kriechde-
formationen. Auch der degressive Verlauf der Spannungs-Dehnung-Kurven im quasistatischen
Zugversuch lässt sich damit erklären. Im Relaxationsversuch findet in den Haltephasen hingegen
keine fortschreitende Schädigungsakkumulation statt. Hier nimmt die Belastung der Probe mit
zunehmender Versuchszeit ab. Dementsprechend sind die im Relaxationsversuch beobachteten
zeitabhängigen Effekte ausschließlich auf die Viskoelastizität der Matrix zurückzuführen.
Im Gegensatz zum spröden Deformationsverhalten in Querrichtung zeigt das PA6/CF-UD Ma-
terial in 45◦-Richtung ein hohes Deformationsvermögen mit ausgeprägt nichtlinearem Verhal-
ten. Im Zugversuch wurde im Mittel aus vier Proben eine Bruchdehnung von 57,9% ermittelt.
Es ist daher davon auszugehen, dass bei hinreichend großen Deformationen in 45◦-Richtung ent-
sprechend hohe plastische Deformationsanteile auftreten. Im Hinblick auf eine Verwendung des
PA6/CF-UD Materials in lasttragenden Bauteilen ist mit derart großen Deformationen jedoch
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nicht zu rechnen, da davon auszugehen ist, dass anders orientierte Lagen die Deformationen in
45◦-Richtung deutlich beschränken.
Hinsichtlich der Kriechversuche mit inkrementeller Be- und Entlastung treten im betrachte-
ten Deformationsbereich von kleiner 2,5% Dehnung bereits scheinbar bleibende Deformationen
auf. Allerdings weist die Dehnungs-Zeit-Kurve am Ende der Entlastungsphase nach 7200 s noch
keine horizontale Tangente auf. Bei länger andauernder Entlastung nimmt die Dehnung somit
weiterhin ab. Die Dehnungsanteile am Ende einer Entlastungsphase können daher, begründet
durch die großen viskosen Deformationsanteile (vgl. Abb. 4.11 links), auch rein viskoelastisch
sein. Wie bereits beim Kriechversuch quer zur Faserrichtung kann jedoch auch an dieser Stelle
nicht ausgeschlossen werden, dass plastische Deformationen auftreten.
Angesichts der hier durchgeführten uniaxialen Versuche bleibt die Frage offen, wie sich Last-
kombinationen und speziell volumetrische Deformationsanteile auf das viskoelastische Defor-
mationsverhalten des Verbundes auswirken. Beim unverstärkten Polymerwerkstoff bewirken
volumetrische Deformationsanteile rein elastisches Verhalten. Viskoelastisches Verformungsver-
halten wird hingegen nur durch deviatorische Deformationsanteile ausgelöst [57].
4.1.3 GPA6/CF-Köpergewebe
Für eine zuverlässige Werkstoffmodellierung und zur Bewertung des Materialsystems im Hin-
blick auf den Einsatz als Strukturwerkstoff ist es erforderlich, das Zusammenspiel aus dem
viskoelastisch-plastischen Verhalten der Thermoplastmatrix und dem strukturellen Verformungs-
verhalten des Kohlenstofffaser-Köpergewebes genau zu charakterisieren. Daher wurden im Rah-
men dieser Arbeit verschiedene quasistatische und statische Versuche unter Zug- sowie unter
Druckbelastung durchgeführt.
4.1.3.1 Faserrichtung
Abb. 4.12 zeigt die Spannungs-Dehnungs-Kurven der Zugversuche in Faserrichtung bei nomi-
nellen Belastungsgeschwindigkeiten von v1 =2mm/min bzw. v2 =200mm/min. Bei jeder Belas-
tungsgeschwindigkeit wurden fünf Proben geprüft. Die Spannung entspricht der Kraft bezogen
auf den Ausgangsquerschnitt der Proben.
Bei höherer Dehnrate zeigen die Spannungs-Dehnungs-Kurven konsistent zum viskoelastisch-
plastischen Verhalten der GPA6 Matrix höhere Steifigkeits- und Festigkeitswerte bei geringfügig
reduzierten Bruchdehnungen. Die Werte für E-Modul (E
Z
), Zugfestigkeit (RmZ ) und Bruchdeh-
nung (BZ ) bei v1 =2mm/min bzw. v2 =200mm/min, sowie die deren mittlere Werte (µ) und
die prozentuale Standardabweichung s sind in Tab. 4.4 aufgelistet. Der Index Z bezeichnet
dabei Zugkennwerte.
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Abb. 4.12: Spannungs-Dehnungs-Kurven der Zugversuche in Faserrichtung bei 2mm/min
(durchgezogen) und 200mm/min (gestrichelt) [73]
Tab. 4.4: E-Modul, Zugfestigkeit und Bruchdehnung in Faserrichtung bei v1 =2mm/min und
v2 =200mm/min
v1 = 2mm/min v2 = 200mm/min
E
Z
[MPa] RmZ [MPa] BZ [ ] EZ [MPa] RmZ [MPa] BZ [ ]
49856 755 0,0151 54324 1093,53 0,0139
48980 613 0,0126 55351 1093,53 0,0134
45871 608 0,0133 56436 1093,53 0,0135
46606 630 0,0137 55469 1093,53 0,0147
56005 763 0,0153 61439 1093,53 0,0142
µ 49463 674 0,014 56604 730 0,0139
s [%] 8,10 11,62 8,55 4,95 3,51 3,90
Die anhand Abb. 4.12 nachgewiesene Abhängigkeit der Spannungs-Dehnungs-Kurve von der
Dehnrate zeigt, dass sich auch in Faserrichtung viskoelastisches Verhalten ausprägt. Entspre-
chend ist davon auszugehen, dass statische Belastungen in Faserrichtung Spannungsrelaxati-
onseffekte bzw. Kriechdeformationen hervorrufen.
Die Messung der Querdehnung zeigt starke Streuung. Abb. 4.13 zeigt den Verlauf der Querdeh-
nung über der Längsdehnung aus insgesamt vier gültigen Messungen sowie die resultierenden
Querkontraktionszahlen. Bei Belastung in Faserrichtung treten nur sehr geringe Querdehnun-
gen im Bereich einiger Mikrometer auf. Zudem ist der Werkstoff stark heterogen mit einer
vergleichsweise groben Mikrostruktur. In Verbindung mit der Messwertaufnahme an zwei dis-
kreten Stellen des Probenvolumens, begünstigt dies die Streuung der Messwerte zusätzlich. Im
Mittel aus vier gültigen Messungen ergibt sich die Querkontraktionszahl zu ν = 0, 034 bei einer
Standardabweichung von 56,7 %.
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Abb. 4.13: Verlauf der Querdehnung aufgetragen über der Längsdehnung in Faserrichtung
Zur Charakterisierung des Deformationsverhaltens unter Druckbelastung wurden zehn Proben
mit einer nominellen Maschinengeschwindigkeit von 0,2 mm/min in Faserrichtung belastet. Die
Spannungs-Dehnungs-Kurven sind in Abb. 4.14 dargestellt.
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Abb. 4.14: Spannungs-Dehnungs-Kurven der Druckversuche in Faserrichtung
Bei 15mm freier Probenlänge beträgt die nominelle Dehnrate 2,22·10−4 1/s. Die Spannungs-
Dehnungs-Beziehung ist linear bis zum Bruch. Die Werte für E-Modul (E
D
), Druckfestigkeit
(RmD) und Bruchdehnung (BD) sowie die jeweiligen Mittelwerte (µ) und prozentualen Stan-
dardabweichungen s sind Tab. 4.5 zu entnehmen. Dabei bezeichnet der Index D Druckkenn-
werte. Im Vergleich zum Zug-E-Modul bei v1 =2mm/min ist ED um 15,38% geringer. Die
Druckfestigkeit entspricht zudem lediglich 29,78% der Zugfestigkeit bei 2mm/min.
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Tab. 4.5: Druck-E-Modul, Druckfestigkeit und Bruchdehnung in Faserrichtung
E
D











µ 44445 201 0,0053
s [%] 4,5 9,2 13,3
Abb. 4.15 zeigt den repräsentativen Spannungs-Zeit-Verlauf eines Relaxationsversuchs in Fa-
serrichtung. Trotz faserdominierter Belastung zeigt der Werkstoff unter statischer Last zeitab-
hängige Spannungsrelaxation. Zu Beginn ist der Effekt der Spannungsrelaxation zunächst nur
geringfügige ausgeprägt, mit zunehmender Belastung steigt dieser jedoch an.
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Abb. 4.15: Repräsentative Spannungs-Zeit-Kurve der Relaxationsversuche mit inkrementeller
Belastung in Faserrichtung
Abb. 4.16 (links) zeigt den Spannungs-Zeit- sowie den Dehnungs-Zeit-Verlauf des Relaxati-
onsversuch mit inkrementeller Druckbelastung für Proben mit einer Länge von 100mm. Der
Spannungs-Zeit-Verlauf zeigt bereits bei kleinen Lasten unter 50MPa deutliche Spannungsre-
laxation, die mit zunehmender Last weiter ansteigt. Wie bereits in Abschnitt 3.2.3 beschrieben
wurde der Versuch lagegeregelt durchgeführt, da eine Dehnungsregelung versuchstechnisch nicht
möglich war. Trotz des konstanten lagegeregelten Werkzeugabstands nimmt die Dehnung der
Probe in ähnlicher Form wie die Spannung mit zunehmender Versuchszeit ab. Die 100mm Pro-
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be wurde in der HCCF-Vorrichtung durch hydraulische Spannbacken mechanisch eingeklemmt.
Über die seitlichen Klemmflächen, werden die Lasten über die Probenoberfläche durch Scher-
kräfte in das Probenvolumen eingeleitet.
Abb. 4.16 (rechts) zeigt den Spannungs-Zeit- sowie den Dehnungs-Zeit-Verlauf des Relaxati-
onsversuch mit inkrementeller Druckbelastung für Proben mit einer Länge von 145mm. Durch
die größere Probenlänge wurde hier eine kombinierte Lasteinleitung durch seitliche und stirn-
seitige Klemmung der Probe erreicht. Im Vergleich zur rein seitlichen Lasteinleitung sind die
zeitabhängigen Deformationen zwar insgesamt reduziert, allerdings tritt auch in diesem Fall
eine unerwünschte zeitliche Änderung der Dehnung während der Relaxationsphasen auf. Die
untersuchte Probe zeigt zudem einen zeitverzögerten Probenbruch zu Beginn der fünften Rela-
xationsphase.
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Abb. 4.16: Repräsentative Spannungs-Zeit- sowie Dehnungs-Zeit-Kurve der Relaxationsver-
suche mit inkrementeller Druckbelastung in Faserrichtung: (links) Probenlänge
100mm mit seitlicher Lasteinleitung; (rechts) Probenlänge 145mm mit kombinier-
ter seitlicher und stirnseitiger Lasteinleitung
Um dennoch Informationen über das viskoelastische Deformationsverhalten unter Druckbelas-
tung zu erhalten, wurden ersatzweise Druckkriechversuche mit inkrementeller Be- und Ent-
lastung durchgeführt (siehe Abb. 4.17). Aufgrund des frühzeitigen Versagens des GPA6/CF-
Köpergewebes unter quasistatischer Druckbelastung (siehe Abschnitt 4.1.3.1), ist der im Rah-
men der Druckkriechversuche abbildbare Deformationsbereich mit maximal 0,5% Dehnung sehr
gering. Dementsprechend sind auch die erreichbaren Kriechlasten mit maximal 200MPa ver-
gleichsweise klein. Bereits im zweiten Belastungsinkrement bei einer Druckspannung von etwa
73MPa ist eine moderate Kriechneigung erkennbar. Diese nimmt mit zunehmender Belastung
weiterhin zu und ist im vierten Belastungsinkrement bei einer Druckspannung von 145MPa
vergleichsweise deutlich ausgeprägt.
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Abb. 4.17: Repräsentative Dehnungs-Zeit-Kurve der Druckkriechversuche mit inkrementeller
Be- und Entlastung in Faserrichtung
4.1.3.2 45◦-Richtung
Die Spannungs-Dehnungs-Kurven der Zugversuche in 45◦-Richtung sind in Abb. 4.18 dar-
gestellt. Hier wurden Probengeometrien nach DIN 527-4 verwendet mit den Abmessungen
250 x 25 x 1,8mm3 verwendet. Aufgrund der hohen Duktilität der thermoplastischen Matrix,
zeigt das Materialsystem in dieser Belastungsrichtung ein hohes Deformationsvermögen mit
ausgeprägt nichtlinearem Verhalten. Die Werte für E-Modul (E), Zugfestigkeit (Rm) und Bruch-
dehnung (B) sowie die jeweiligen Mittelwerte µ und prozentuale Standardabweichungen s sind
Tab. 4.6 zu entnehmen. Während die Streuung hinsichtlich E-Modul und Zugfestigkeit ver-
gleichsweise gering ausfällt, zeigt die Bruchdehnung eine hohe prozentuale Standartabweichung
von 33,77%.
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Abb. 4.18: Spannungs-Dehnungs-Kurven der Zugversuche in 45◦-Richtung
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Tab. 4.6: E-Modul, Zugfestigkeit und Bruchdehnung in 45◦-Richtung







µ 6761 100 0,119
s [%] 7,58 6,64 33,77
Zusätzlich zu den bereits vorgestellten Zugversuchen in 45◦-Richtung wurden Versuche an ei-
ner modifizierten Probengeometrie mit den Abmessungen 120 x 55 x 1,8mm3 durchgeführt, um
den Einfluss der Probenabmessungen auf das Versuchsergebnis zu untersuchen. Abb. 4.19 zeigt
zwei Spannungs-Dehnungs-Verläufe, die anhand von Proben mit der modifizierten Geometrie
ermittelt wurden. Zum Vergleich ist ebenfalls eine der bereits in Abb. 4.18 vorgestellten Kurven
dargestellt. Die Spannungs-Dehnungs-Kurven legen eine deutliche Abhängigkeit des Deforma-
tionsverhaltens zur Probengeometrie nahe. Die modifizierte Probengeometrie ermöglicht dabei
ein deutlich größere Dehnung bis zum Versagen der Probe, ebenso wie höhere nominelle Versa-
gensspannungen.
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Abb. 4.19: Spannungs-Dehnungs-Kurven der Zugversuche in 45◦-Richtung in Abhängigkeit
der Probengeometrie
Die großen Deformationen bis über 60% Dehnung gehen mit ausgeprägten Rotationen der
Verstärkungsfasern einher (siehe Abb. 4.20). Mit steigender Längsdehnung orientieren sich die
Fasern zunehmend in Lastrichtung. Das Versagen der Probe wird schließlich durch einen Pullout
der Rovings verursacht. Faserbrüche treten hierbei nicht auf.
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Abb. 4.20: Entwicklung des Faserwinkels in Abhängigkeit der Längsdehnung in 45◦-Richtung
Abb. 4.21 zeigt den repräsentativen Spannungs-Zeit-Verlauf eines Relaxationsversuchs in 45◦-
Richtung. Wie bereits bei der reinen GPA6-Matrix und dem PA6/CF-UD Material in 45◦-
Richtung zeigt auch das GPA6/CF-Köper Material ausgeprägte Spannungsrelaxationseffekte
bei Zugbelastung in 45◦-Richtung. Der Relaxationseffekt nimmt auch hier mit steigender Be-
lastung zu.
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Abb. 4.21: Schubspannungs-Zeit-Kurve des Relaxationsversuchs mit inkrementeller Belastung
in 45◦-Richtung
4.1.3.3 Diskussion und Fazit
Wie anhand der Zugversuche in Faserrichtung nachgewiesen wurde, zeigt das GPA6/CF-Köper
Material viskoelastisches Verformungsverhalten in Form eine Dehnratenabhängigkeit der Span-
nungs-Dehnungs-Beziehung. Dementsprechend zeigt auch der Spannungs-Zeit-Verlauf des Re-
laxationsversuchs mit inkrementeller Belastung einen viskoelastischen Spannungsrelaxationsef-
fekt. Dieser nimmt mit steigender Belastung zu. Es ist anzunehmen, dass die Relaxationsnei-
gung durch die imprägnierten Rovings quer zur Belastungsrichtung sowie durch die unverstärkte
GPA6-Matrix hervorgerufen wird. Diese Bestandteile des Materials zeigen eine ausgeprägte Nei-
gung zur Spannungsrelaxation (vgl. Abschnitt 4.1.1.2 und 4.1.2.2). Zudem nehmen sie einen
hohen Anteil am Werkstoffvolumen ein, wodurch ihr Anteil an der Gesamtsteifigkeit des Mate-
rials nicht vernachlässigt werden kann. Dabei ist jedoch unklar in wie weit die durch die Gewe-
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bearchitektur bedingten Faserondulationen einen zusätzlichen Beitrag zur Relaxationsneigung
leisten und welchen Einfluss eine Phasenverschiebung in der Stapelfolge der Gewebelagen hat.
Wie von Guagliano und Riva [32] und Nicoletto und Riva [33] nachgewiesen wurde, hat eine
Phasenverschiebung in der Stapelfolge einen Einfluss auf Steifigkeit und Festigkeit gewebever-
stärkter Verbundwerkstoffe. Es ist daher davon auszugehen, dass auch die Relaxationsneigung
durch diesen Aspekt beeinflusst wird.
Bezüglich der Materialsteifigkeit in Faserrichtung zeigt sich eine Zug/Druck-Asymmetrie mit
geringerer Steifigkeit unter Druckbelastung. Dies wird auf die vorliegenden Ondulationen der
Verstärkungsfasern zurückgeführt. Ebenso ist die Druckfestigkeit im Vergleich zur Zugfestigkeit
signifikant geringer, was in Übereinstimmung mit McDonnell et al. [2] durch die vergleichsweise
geringe Steifigkeit der PA6G Matrix begründet wird. Die Festigkeit unter Druckbelastung ent-
spricht hierbei nur 29,8% der Festigkeit unter Zugbelastung. Bei McDonnell et al. entspricht die
Druckfestigkeit 46,4% der Zugfestigkeit. Die im Rahmen dieser Arbeit ermittelten vergleichs-
weise sehr geringen Druckfestigkeiten lassen vermuten, dass zusätzlich Fehlstellen im Material
vorlagen, die die Druckfestigkeit zusätzlich herabsetzen. In der unmittelbaren Umgebung der
Fehlstellen ist keine ausreichenden Abstützung der druckbelasteten Fasern vorhanden, so dass
das Ausknicken der Fasern lokal begünstigt wird. Zudem kann auch einen nicht ausreichende
Faser/Matrix-Anhaftung zur geringen Druckfestigkeit beitragen. Die verwendeten Fasern vom
Typ HTS40 F13 des Herstellers Toho Tenax hatten eine für Polyurethan-Matrixsysteme opti-
mierte Schlichte. Es ist an dieser Stelle unklar, ob dadurch eine ausreichend gute Anhaftung
zur GPA6-Matrix erreicht wurde.
Bei den lagegeregelten Druckrelaxationsversuchen mit inkrementeller Belastung zeigte sich,
dass neben der erwarteten Abnahme der Spannungen während der Relaxationsphase auch die
Dehnungen in ähnlichem Maße abnahmen. Eine Erhöhung der Probenlänge zur Einstellung
einer kombinierten Lasteinleitung aus Stirnseitiger Lasteinleitung und seitlicher Lasteinleitung
über die Klemmflächen der Spannbacken der HCCF-Vorrichtung reduzierte die zeitabhängigen
Deformationen. Jedoch trat auch hier bei konstantem Werkzeugabstand eine zeitverzögerte Än-
derung sowohl der Spannung als auch der Dehnung auf. Es ist daher davon auszugehen, dass
Kriechdeformationen im Lasteinleitungsbereich auftreten, die zur beobachteten zeitverzögerten
Entspannung des Probenvolumens führen. Dieser Effekt ist besonders stark ausgeprägt, wenn
die Lasteinleitung ausschließlich über Scherkräfte erfolgt, wie anhand der 100mm Probe ge-
zeigt. Dementsprechend ist die im Messbereich beobachtete zeitabhängige Abnahme des Span-
nungsniveaus nicht primär auf viskoelastische Relaxationseffekte im Werkstoffvolumen zurück
zu führen. Sie entsteht vielmehr aufgrund einer elastischen Rückdeformation des Probenvolu-
mens im Messbereich. Der vorgestellte Versuch ist daher in Verbindung mit dem verwendeten
Messaufbau ungeeignet, um viskoelastische Deformationen des Werkstoffvolumens unter Druck-
belastung zu untersuchen. Die hier gewonnenen Erkenntnisse liefern aber wichtige Hinweise für
die Verwendung von kontinuierlich faserverstärkten Thermoplastwerkstoffen in lasttragenden
Strukturen. Bei der Bauteil- bzw. Strukturauslegung muss berücksichtigt werden, dass La-
steinleitungen insbesondere durch Scherkräfte, wie sie bspw. in Klebverbindungen auftreten, zu
signifikanten zeitabhängigen Deformationen führen können.
In den zur Untersuchung des zeitabhängigen Deformationsverhaltens ersatzweise durchgeführ-
ten Druckkriechversuche mit inkrementeller Be- und Entlastung wurde im abbildbaren Defor-
mationsbereich bis etwa 0,5% Dehnung nur eine vergleichsweise moderate zeitverzögerte Zu-
nahme der Dehnung beobachtet. Das Auftreten von Kriechdeformationen unter Druckbelastung
ist jedoch allgemein als kritisch einzustufen. Die biegeschlaffen Fasern sind aufgrund ihres sehr
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großen Schlankheitsgrades extrem knickanfällig. Sie sind daher zur Übertragung von Drucklas-
ten auf die Stützwirkung der Matrix angewiesen. Kriechdeformationen unter Druckbelastung
weisen darauf hin, dass diese Stützwirkung zeitverzögert verloren geht. Bei Aufrechterhaltung
der Belastung kann dies zu einem beliebigen Zeitpunkt zum spontanen instabilen Versagen des
Werkstoffs führen. Liegen wie bei Verstärkungsgeweben bereits ausgeprägte Faserondulatio-
nen vor, wird dieser Effekt zusätzlich verstärkt. Während Kriechdeformationen unter Zuglast
zu einer Streckung der ondulierten Fasern führen und somit gegen einen stabilen Grenzwert
konvergieren, wird der Grad vorhandener Ondulationen unter Drucklast weiter erhöht. Wie
Guagliano und Riva [32], Nicoletto und Riva [33] sowie Karami und Garnich [29, 30] zeigen
konnten, wird die Materialsteifigkeit mit steigendem Ondulationsgrad zunehmend herabgesetzt.
Dementsprechend ist davon auszugehen, dass zeitabhängige Deformationen unter Druckbelas-
tung tendenziell zu zeitverzögertem instabilem Versagen bei deutlich geringeren Spannungen
führen, als der quasistatischen Bruchspannung. Dieser Effekt wurde auch im Druckrelaxations-
versuch beobachtet (siehe Abb. 4.16 (rechts)). Hier trat der Probenbruch während der Relaxa-
tionsphase bei konstantem Werkzeugabstand auf.
Bei Belastung in 45◦-Richtung zeigt das GPA6/CF-Köper Material ein hohes Deformations-
vermögen mit ausgeprägt nichtlinearem Verhalten. Bei den quasistatischen Versuchen zeigten
zwei der insgesamt sechs Proben eine deutlich höhere Bruchdehnung, während Steifigkeit und
Festigkeit bei allen Proben nur eine geringe Streuung aufwiesen. Anders als die vier Proben mit
vergleichbaren Spannungs-Dehnungs-Beziehungen, die aus der selben Probenplatte stammten,
wurden die zwei Proben mit der abweichenden Bruchdehnung aus einer anderen Platte entnom-
men. Es ist jedoch nicht geklärt warum die Entnahme der Proben aus verschiedenen Platten
zu einem unterschiedlichen Deformationsverhalten führt. Sowohl die Platten, wie auch die dar-
aus entnommenen Proben wurden unter vergleichbaren Bedingungen gefertigt. Das bei allen
Proben beobachtete hohe Deformationsvermögen geht dabei mit signifikanten Faserrotationen
einher (siehe Abb. 4.20). Durch Variation der Probenabmessungen konnte zudem gezeigt wer-
den, dass die Festigkeit bei Belastung in 45◦-Richtung abhängig von der Probengeometrie ist.
Dementsprechend existiert in dieser Belastungsrichtung keine echte Versagensspannung für den
Werkstoff. Vielmehr handelt es sich bei den ermittelten Festigkeiten um Strukturkennwerte.
Infolge der signifikanten Faserrotationen, die eine starke Scherbelastung der Zwischenschichten
verursachen, delaminieren die einzelnen Gewebelagen sukzessive voneinander. Bei den modifi-
zierten Proben ist die Länge der Rovings um ein Vielfaches größer als bei den deutlich schma-
leren DIN-Proben. Entsprechend findet der Roving-Pullout später statt, da deutlich höhere
Reibkräfte zwischen den sich überkreuzenden Rovings übertragen werden.
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Nachfolgend sind die Ergebnisse verschiedener Parameteridentifikationen dargestellt. Die Ab-
bildungsgüte des Materialmodells für den jeweils identifizierten Parametersatz wird anhand des
skalaren Zielfunktionswertes bewertet (vgl. Abschnitt 3.3.2). Der Zielfunktionswert ermöglicht
es die Abbildungsgüte zu quantifizieren und das Ergebnis unterschiedlicher Parameteridentifi-
kationen direkt miteinander zu vergleichen. Dabei zeigt ein kleiner Zielfunktionswert eine hohe
Abbildungsgüte an.
4.2.1 Two-Layer-Viscoplasticity-Modell
Die Identifikation von Modellparametern anhand mehrerer Versuche gleichzeitig führt in der
Regel zu einer Kompromissbildung in der Parameteranpassung. Im iterativen Prozess der Para-
meteridentifikation wird derjenige Parametersatz identifiziert, der im Mittel über alle Versuche
die beste Anpassung darstellt und entsprechend den kleinsten Zielfunktionswert aufweist. Um
bewerten zu können, wie gut jeder Versuch einzeln durch das TLV-Modell (siehe Abschnitt 3.4)
abgebildet wird und wie sehr die Kompromissbildung die Abbildungsgüte beeinflusst, wurde
zunächst eine eigenständige Parameterkombination für jeden einzelnen Versuch bestimmt.
4.2.1.1 Identifikation anhand einzelner Versuche
Die Abb. 4.22 und 4.23 zeigen den Vergleich der Spannungs-Dehnungs-Verläufe der Zugversuche
mit Be- und Entlastungsphasen mit 1, 10 und 100mm/min nomineller Belastungsgeschwindig-
keit von Experiment und Simulation. Für jeden einzelnen der dargestellten Versuche wurde
ein eigenständiger Parametersatz identifiziert. Die dargestellten Simulationskurven beschreiben
daher die maximal erreichbare Abbildungsgüte das TLV-Modells für den jeweiligen Versuch.
Für Dehnungen größer etwa 3% wird der experimentelle Spannungs-Dehnungs-Verlauf durch
das TLV-Modell in Verbindung mit dem jeweils identifizierten Parametersatz gut abgebildet.
Allerdings weichen die Kurven für Dehnungen kleiner etwa 3% deutlich voneinander ab.
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Abb. 4.22: Vergleich der Spannungs-Dehnungs-Verläufe der Zugversuche mit zyklischer Be-
und Entlastung: nominelle Belastungsgeschwindigkeit 1mm/min (links) und
10mm/min (rechts)
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Abb. 4.23: Vergleich der Spannungs-Dehnungs-Verläufe der Zugversuche mit zyklischer Be-
und Entlastung: nominelle Belastungsgeschwindigkeit 100mm/min
Abb. 4.24 zeigt den Vergleich der Spannungs-Zeit- bzw. Spannungs-Dehnungs-Verläufe des Rela-
xationsversuchs mit inkrementeller Belastung von Experiment und Simulation. Im Unterschied
zu den Zugversuchen mit zyklischer Be- und Entlastung wird hier insbesondere das Deforma-
tionsverhalten bei kleinen Dehnungen sehr gut abgebildet. Das Maß an relaxierenden viskosen
Spannungen nimmt zwar mit zunehmender Dehnung zu, jedoch wird deren stark nichtlineare
Entwicklung über der Dehnung nicht ausreichend genau abgebildet. Entsprechend ist die Ab-
weichung der Kurven im Dehnungsintervall von etwa 2% bis etwa 7% besonders groß.
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Abb. 4.24: Vergleich der Spannungs-Zeit- (links) und Spannungs-Dehnungs-Verläufe (rechts)
des Relaxationsversuchs mit inkrementeller Belastung
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4.2.1.2 Identifikation anhand der Versuchsdatenbasis
Die Abb. 4.25 - 4.27 zeigen den Vergleich von Experiment und Simulation anhand der Spannungs-
Zeit- bzw. Spannungs-Dehnungs-Verläufe der Versuche der Datenbasis.
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Abb. 4.25: Vergleich der Spannungs-Dehnungs-Verläufe der Zugversuche mit zyklischer Be-
und Entlastung: nominelle Belastungsgeschwindigkeit 1mm/min (links) und
10mm/min (rechts)
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Abb. 4.26: Vergleich der Spannungs-Dehnungs-Verläufe der Zugversuche mit zyklischer Be-
und Entlastung: nominelle Belastungsgeschwindigkeit 100mm/min
Der Gesamtzielfunktionswert sowie die Zielfunktionswerte der einzelnen Versuche sind in Tab.
4.7 dargestellt. Ebenso sind die Zielfunktionswerte aus der separaten Anpassung des TLV-
Modells an die einzelnen Versuche der Datenbasis angeführt. Erwartungsgemäß ist die Ab-
bildungsgüte des TLV-Modells durch die Kompromissbildung infolge der Identifikation eines
einzelnen Parametersatzes für alle Versuche deutlich schlechter. Dementsprechend sind die Ziel-
funktionswerte der Versuche bei Anpassung an die gesamte Versuchsdatenbasis deutlich größer
als bei separater Anpassung der einzelnen Versuche. Der Zielfunktionswert des Relaxationsver-
suchs mit inkrementeller Belastung zeigt hier eine besonders starke Zunahme.
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Abb. 4.27: Vergleich der Spannungs-Zeit- (links) und Spannungs-Dehnungs-Verläufe (rechts)
des Relaxationsversuchs mit inkrementeller Belastung
Tab. 4.7: Zielfunktionswerte der Anpassung des TLV-Modells an die Versuchsdatenbasis
1mm/min 10mm/min 100mm/min Relax Gesamt
Einzelversuche 14, 3 16, 4 21, 0 3, 8 −
Versuchsdatenbasis 42, 6 30, 6 53, 9 70, 0 197, 1
4.2.1.3 Diskussion
In den Zugversuchen mit zyklischer Be- und Entlastung wird der experimentelle Spannungs-
Dehnungs-Verlauf für Dehnungen größer 3% durch das TLV-Modell in Verbindung mit dem
jeweils identifizierten Parametersatz gut abgebildet (siehe Abb. 4.22 und 4.23). Für Dehnungen
kleiner 3% weichen die Kurven jedoch deutlich voneinander ab. Das TLV-Modell verhält sich
in diesem Dehnungsbereich zu weich. Entsprechend ist das vorhergesagte Spannungsniveau zu
gering.
In Abschnitt 4.1.1 wurde anhand der experimentellen Ergebnisse der Zugversuche mit Be-
und Entlastung gezeigt, dass die Materialsteifigkeit mit zunehmender Dehnung degradiert (sie-
he auch Abb. 4.2). Das TLV-Modell hingegen setzt eine konstante Materialsteifigkeit voraus,
sodass der Effekt der Steifigkeitsdegradation nicht abgebildet werden kann. Im Deformations-
bereich größer drei Prozent sind die degradationsbedingten Änderungen der Materialsteifigkeit
relativ gering, so dass dieser Bereich vergleichsweise gut durch konstante elastische Parameter
abgebildet werden kann. Der Kurvenbereich größer drei Prozent Dehnung liefert zudem einen
höheren Beitrag zum Zielfunktionswert was dazu führt, dass unter gegebenen Bedingungen ein
Parametersatz identifiziert wird, der insbesondere den Deformationsbereich größer 3% Dehnung
gut abbildet.
In Abschnitt 4.1.1 wurde zudem gezeigt, dass die Degradation der Materialsteifigkeit mit zu-
nehmender Dehnung zusätzlich von der vorherrschenden Dehnrate bzw. der gewählten Be-
lastungsgeschwindigkeit abhängt. Je größer die Dehnrate, desto ausgeprägter ist die Steifig-
keitsdegradation. Entsprechend nimmt die Abbildungsgüte des TLV-Modells zunehmend ab,
je ausgeprägter der reale Degradationseffekt ist. Dies lässt sich anhand der Zielfunktionswerte
der separaten Anpassung an die einzelnen Versuche in Tab. 4.7 belegen. Mit zunehmender Be-
lastungsgeschwindigkeit und entsprechend zunehmendem Degradationseffekt, steigt auch der
Zielfunktionswert des identifizierten Parametersatzes an.
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Der dargestellte Relaxationsversuch mit inkrementeller Belastung (siehe Abb. 4.24) beinhaltet
im Gegensatz zu den vorgestellten Zugversuchen keine Entlastungsphasen. Dadurch ist keine
eindeutige Trennung in elastische und plastische Deformationsanteile möglich. Der identifi-
zierte Parametersatz kompensiert daher die fehlende elastische Degradation durch verstärkt
plastische Deformationen kombiniert mit einem stark ausgeprägten Verfestigungsverhalten. Bei
Anpassung an die gesamte Versuchsdatenbasis ist dieses Vorgehen nicht mehr möglich, da an-
derenfalls die Zugversuche mit zyklischer Be- und Entlastung entsprechend schlecht abgebildet
werden würden. Aus diesem Grund ist der Zielfunktionswert des Relaxationsversuchs mit in-
krementeller Belastung bei Anpassung an die Versuchsdatenbasis deutlich größer als die Ziel-
funktionswerte der Zugversuche mit zyklischer Be- und Entlastung (siehe Tab. 4.7).
4.2.2 TLV-Modell mit USDFLD-Erweiterung
In Abschnitt 4.2.1.1 wurde gezeigt, dass das TLV-Modell in seiner implementierten Form nicht
alle Deformationseffekte des Gusspolyamid 6 abbilden kann. Zudem wurde in Abschnitt 4.2.1.2
gezeigt, dass es nicht möglich ist, einen Parametersatz zu identifizieren, der das gesamte Defor-
mationsverhalten hinreichend genau abbilden kann. Zur Erhöhung der Abbildungsgüte wurden
die ermittelten und bisher nicht abgebildeten Deformationseffekte daher mittels einer USDFLD-
Subroutine in das TLV-Modell implementiert. Die Modellerweiterungen werden nachfolgend im
Detail vorgestellt.
4.2.2.1 Modifikation des TLV-Modells
Wie in Abschnitt 4.1.1 gezeigt wurde, ist die Materialsteifigkeit des Gusspolyamid 6 abhängig
von der Dehnung sowie der Dehnrate. Im Rahmen der Diskussion in Abschnitt 4.1.1.3 wurde
zudem nachgewiesen, dass der Degradationsverlauf der Materialsteifigkeit über der Dehnung
durch eine abklingende Exponentialfunktion gut beschrieben werden kann. Um die genannten
Abhängigkeiten im Modell zu berücksichtigen, wurde der konstante Parameter Kel daher als
Funktion der maximalen Hauptdehnung 1 sowie der akkumulierten Hauptdehnrate ˙1 in Form
einer abklingenden Exponentialfunktion formuliert (siehe Gleichung 4.2).
Kel(1, ˙1) = Kel∆(˙1) · e(−α(˙1)1) +Kel∞(˙1) (4.2)
Dabei ist α(˙1) eine Formfunktion, die den Verlauf der Degradation beeinflusst. Kel∆(˙1) ist
der degradierende Steifigkeitsanteil und Kel∞(˙1) die verbleibende elastische Reststeifigkeit. Ei-
ne Formulierung von Kel in Abhängigkeit der momentanen Hauptdehnrate ˙1 ist nicht sinnvoll,
da spontane Dehnratenänderungen, wie bspw. durch die Lastumkehr in den Zugversuchen mit
zyklischer Be- und Entlastung hervorgerufen, zu unphysikalischen Steifigkeitssprüngen führen.
Es ist anzumerken, dass in der USDFLD nicht direkt auf die Dehnrate zugegriffen werden kann.
Daher wurde ein Workaround verwendet, der die Dehnrate aus der Änderung der Dehnung vom
letzten Zeitinkrement zum aktuellen Inkrement berechnet.
Die Verläufe der Funktionale α(˙1), Kel∆(˙1) und Kel∞(˙1) werden durch drei Stützstellen appro-
ximiert. Für jede experimentell untersuchte Dehnrate (vgl. Abschnitt 4.1.1) wird ein konstanter
Parameterwert bestimmt. Zwischen den einzelnen Parameterwerten wird durch ABAQUS ab-
schnittsweise linear über der Dehnrate interpoliert. Liegt die Dehnrate in der Simulation außer-
halb des abgedeckten Bereichs, wird der nächstgelegene Parameterwert horizontal interpoliert.
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Anhand der Anpassung des TLV-Modells an den Relaxationsversuch mit inkrementeller Belas-
tung wurde darüber hinaus gezeigt, dass die stark nichtlineare Entwicklung der viskosen Span-
nungen in Abhängigkeit der Dehnung nicht hinreichend genau abgebildet wird (siehe Abschnitt
4.2.1.1). Daher wurde der konstante Parameter Kv, der die elastische Steifigkeit im elastische-
viskosen Pfad des TLV-Modells beschreibt (siehe auch Abschnitt 3.4), durch die in Gleichung 4.3
dargestellte Funktion ersetzt. Hierfür wurde eine exponentielle Sättigungsfunktion gewählt, da
in Abschnitt 4.1.1.2 nachgewiesen wurde, dass die viskosen Spannungen zunächst exponentiell
ansteigen und bei hinreichend großen Dehnungen gegen einen konstanten Wert konvergieren.
Kv(1) = Kv − (Kv − 1) · e(−β1) (4.3)
Dementsprechend entwickelt sich Kv im Gegensatz zu Kel progressiv mit zunehmender Deh-
nung. Der Parameter β beschreibt hierbei den Verlauf der progressiven Entwicklung.
4.2.2.2 Identifikation anhand der Versuchsdatenbasis
Abb. 4.28 und 4.29 zeigen die Gegenüberstellung der Spannungs-Dehnungs-Verläufe der Zug-
versuche mit zyklischer Be- und Entlastung von Experiment und Simulation. Im Vergleich
zu den Spannungs-Dehnungs-Verläufen des TLV-Modells in seiner ursprünglichen Form (siehe
Abschnitt 4.2.1.2) wird mit dem modifizierten Modell eine deutlich höhere Abbildungsgüte er-
reicht. Entsprechend sind auch die Zielfunktionswerte, dargestellt in Tab. 4.8, wesentlich kleiner
(vgl. Tab. 4.7). Über alle Versuche konnte eine Reduktion des Gesamtzielfunktionswertes von
etwa 64%, bezogen auf den in Tab. 4.7 gegebenen Ausgangswert, erreicht werden.
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Abb. 4.28: Vergleich der Spannungs-Dehnungs-Verläufe der Zugversuche mit zyklischer Be-
und Entlastung von Experiment und Simulation: nominelle Belastungsgeschwin-
digkeit 1mm/min (links) und 10mm/min (rechts)
Durch die implementierte Degradation des Steifigkeitsparameters Kel in Abhängigkeit der
Hauptdehnung und der akkumulierten Hauptdehnrate (siehe Gleichung 4.2), wird das Span-
nungsniveau über den gesamten Verlauf gut abgebildet. Die in Abschnitt 4.2.1.1 beschriebene
deutliche Abweichung der Spannungs-Dehnungs-Verläufe vom Experiment für Dehnungen klei-
ner 3% tritt beim modifizierten Modell nicht auf.
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Abb. 4.29: Vergleich der Spannungs-Dehnungs-Verläufe der Zugversuche mit zyklischer Be-
und Entlastung: nominelle Belastungsgeschwindigkeit 100mm/min
Tab. 4.8: Zielfunktionswerte der Anpassung des modifizierten TLV-Modells an die Versuchs-
datenbasis
1mm/min 10mm/min 100mm/min Relax Gesamt
22, 1 15, 4 20, 0 14, 2 71, 1
Auch der Spannungs-Zeit- bzw. Spannungs-Dehnungs-Verlauf des Relaxationsversuchs mit in-
krementeller Belastung (siehe Abb. 4.30) wird durch das modifizierte Modell deutlich besser
beschrieben. Aufgrund der implementierten progressiven Entwicklung des viskosen Steifigkeit-
sparameters Kv (siehe Gleichung 4.3) ist es dem Modell möglich die stark nichtlineare Entwick-
lung der viskosen Spannungen in Abhängigkeit der Dehnung abzubilden.
Durch die Implementierung der dehnratenabhängigen Degradation der Steifigkeit von der ma-
ximalen aufgetretenen Dehnrate ist eine Erholung der Steifigkeit in den Relaxationsphasen,
wie experimentell gezeigt (vgl. Abschnitt 4.1.1.2), nicht möglich. Dementsprechend wird auch
die Materialsteifigkeit im Relaxationsversuch bei größeren Dehnungen vergleichsweise schlecht
abgebildet.
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Abb. 4.30: Vergleich der Spannungs-Zeit- (links) und Spannungs-Dehnungs-Verläufe (rechts)
des Relaxationsversuchs mit inkrementeller Belastung
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4.2.3 Fazit
Zur Abbildung des viskoelastisch-viskoplastischen Deformationsverhaltens der GPA6-Matrix in
der FE-Simulation wurden die Modellparameter des in ABAQUS implementierten Two-Layer-
Viscoplasticity (TLV-Modell) Modells identifiziert. Es konnte gezeigt werden, dass das Modell
prinzipiell geeignet ist, um das Deformationsverhalten von Gusspolyamid 6 abzubilden. Al-
lerdings werden experimentell nachgewiesene Effekte, wie die stark nichtlineare Entwicklung
der viskosen Spannung und die Degradation der elastischen Steifigkeit mit zunehmender Deh-
nung und steigender Dehnrate, nicht berücksichtigt. Das TLV-Modell wurde daher mittels einer
USDFLD-Subroutine erweitert, um die beschriebenen Effekte abzubilden. Dadurch konnte eine
deutliche Steigerung der Abbildungsgüte erreicht werden.
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4.3.1 Ermittlung der zeitabhängigen Steifigkeitskennwerte
Die ermittelten transversal-isotropen Steifigkeitskennwerte für die Faservolumengehalte vF = 50,
60 und 70% sind in den Tabellen 4.9 - 4.11 dargestellt. Zusätzlich zum transversal-isotropen
Kennwertsatz sind die Querkontraktionszahlen ν21 und ν23 mit angeführt, um deren zeitab-
hängige Entwicklung zu visualisieren. Unabhängig vom Faservolumengehalt nehmen die Stei-
figkeitskennwerte mit zunehmender Versuchsdauer ab. Dies gilt sowohl für den Zeitraum der
Belastung (0 s ≤ t ≤ 10 s), als auch für die Relaxationsphase (10 s < t ≤ 1000 s) und ist
durch viskoelastische Spannungsrelaxationsprozesse in der thermoplastischen Matrix begrün-
det. Die Querkontraktionszahlen ν12 und ν23, die jeweils eine Querdehnung in Querrichtung
zu den Fasern beschreiben, steigen mit zunehmender Versuchsdauer an. Hingegen zeigt die
Querkontraktionszahl ν21, die eine Querdehnung in Faserrichtung beschreibt, einen degressi-
ven Verlauf über der Versuchszeit. Bei Zugbelastung in Querrichtung (2-Richtung) werden die
Fasern durch die Querkontraktion der Matrix auf Druck belastet. Aufgrund der hohen Faser-
steifigkeit ist die Querkontraktion in diese Richtung generell gering. Durch das viskoelastische
Verhalten der Matrix, wird es den Fasern ermöglicht, sich während der Relaxationsphase in
Teilen zu entspannen. Entsprechend nimmt die makroskopische Querdehnung in Faserrichtung
und somit die Querkontraktionszahl ν21 bei konstanter Last zeitabhängig ab. In 3-Richtung
hingegen nimmt die Querdehnung und entsprechend die Querkontraktionszahl bei konstanter
Last durch viskoelastische Kriechdeformationen in der Matrix zeitabhängig zu.
Eine zeitabhängige Zunahme der Querkontraktionszahl unverstärkter Polymere bei konstanter
Last wird von Schwarzl [74] bereits früh in der Literatur beschrieben. Auch Frank, Kolupaev
et al. [75–77] und Lewen [78] beschreiben diesen Effekt für unverstärkte Polymere.
Tab. 4.9: Steifigkeitskennwerte des RVE mit 50% vF in Abhängigkeit der Versuchszeit
t E1 E2 G12 G23 ν12 ν21 ν23
[s] [MPa] [MPa] [MPa] [MPa] [ ] [ ] [ ]
0, 1 121642 6722 2780 2414 0,233 0,0129 0,394
10 121246 5620 2366 2087 0,240 0,0111 0,411
100 121100 5040 2063 1873 0,250 0,0104 0,460
1000 120904 4480 1734 1612 0,262 0,0097 0,511
Tab. 4.10: Steifigkeitskennwerte des RVE mit 60% vF in Abhängigkeit der Versuchszeit
t E1 E2 G12 G23 ν12 ν21 ν23
[s] [MPa] [MPa] [MPa] [MPa] [ ] [ ] [ ]
0, 1 145253 7661 3300 2805 0,215 0,0114 0,367
10 144919 6546 2816 2453 0,222 0,0100 0,383
100 144803 5933 2441 2215 0,230 0,0094 0,429
1000 144650 5401 2064 1940 0,239 0,0089 0,472
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Tab. 4.11: Steifigkeitskennwerte des RVE mit 70% vF in Abhängigkeit der Versuchszeit
t E1 E2 G12 G23 ν12 ν21 ν23
[s] [MPa] [MPa] [MPa] [MPa] [ ] [ ] [ ]
0, 1 173428 9040 4140 3396 0,195 0,0102 0,332
10 173181 7991 3576 3035 0,200 0,0092 0,345
100 173095 7372 3084 2789 0,206 0,0088 0,383
1000 172987 6849 2666 2513 0,213 0,0084 0,418
Die Steifigkeitskennwerte E2, G12 und G23 sowie die Querkontraktionszahlen ν12, ν21 und ν23
sind in den Abbildungen 4.31 - 4.33 in Abhängigkeit der Versuchszeit dargestellt. Die Zeitab-
hängigkeit der Verbundsteifgkeiten resultiert, wie eingangs erwähnt, aus dem viskoelastisch-
viskoplastischen Deformationsverhalten der thermoplastischen Matrix. In Faserrichtung ist der
Anteil der Matrixsteifigkeit an der Gesamtsteifigkeit des Verbundes für alle betrachteten Faser-
volumengehalte gering. Die Zeitabhängigkeit des Deformationsverhaltens in Faserrichtung ist
daher vernachlässigbar klein, weshalb auf eine Darstellung von E1 verzichtet wurde.
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Abb. 4.31: Änderung der Steifigkeit E2 (links) und der Querkontraktionszahl v12 (rechts)
über der Versuchszeit für verschiedene Faservolumengehalte
1 1 0 1 0 0 1 0 0 00 , 0 0
0 , 1 0
0 , 2 0
0 , 3 0
0 , 4 0
0 , 5 0




Z e i t  [ s ] 1 1 0 1 0 0 1 0 0 0
0 , 0 0 0
0 , 0 0 2
0 , 0 0 4
0 , 0 0 6
0 , 0 0 8
0 , 0 1 0
0 , 0 1 2
0 , 0 1 4




Z e i t  [ s ]
Abb. 4.32: Änderung der Querkontraktionszahl v23 (links) und v21 (rechts) über der Versuchs-
zeit für verschiedene Faservolumengehalte
73 4.3 Mikromodellierung des GPA6/CF-UD
1 1 0 1 0 0 1 0 0 00
1 0 0 0
2 0 0 0
3 0 0 0
4 0 0 0




Z e i t  [ s ] 1 1 0 1 0 0 1 0 0 0
0
1 0 0 0
2 0 0 0
3 0 0 0
4 0 0 0




Z e i t  [ s ]
Abb. 4.33: Änderung der Schubsteifigkeit G12 (links) und G23 (rechts) über der Versuchszeit
für verschiedene Faservolumengehalte
Mit steigendem Faservolumengehalt erhöhen sich erwartungsgemäß die homogenisierten Stei-
figkeitskennwerte. Hinsichtlich der Zeitabhängigkeit der Kennwerte zeigen E2 und G23 keinen
Einfluss des Faservolumengehaltes im betrachteten Intervall. G12 hingegen zeigt eine modera-
te Zunahme der Zeitabhängigkeit mit steigendem Faservolumengehalt. Wie in Abschnitt 4.1.1
gezeigt wurde, hängt die Zeitabhängigkeit des Deformationsverhaltens des thermoplastischen
Matrixwerkstoffs stark von der anliegenden Dehnung ab. Oberhalb von 2% Dehnung beginnt
der Werkstoff plastisch zu deformieren. Mit einsetzender plastischer Deformation geht ein si-
gnifikanter Anstieg der zeitabhängigen Spannungsrelaxation einher, die anschließend für Deh-
nungen größer 2% annähernd konstant bleibt. Für den Fall der reinen Gleitung in 12-Richtung
ist der Konturplot der maximalen Hauptdehnung für die Faservolumengehalte 50% (links) und
70% (rechts) in Abb. 4.34 dargestellt. Durch die Erhöhung des Faservolumengehaltes auf 70%
überschreitet die maximale Hauptdehnung der Matrix, bei der betrachteten makroskopischen
Deformation von 1%, in Teilbereichen die 2%-Grenze (siehe grau eingefärbte Bereiche in Abb.
4.34). Dadurch erhöht sich, wie zuvor beschrieben, die Relaxationsneigung der Matrix, was zu
einer Änderung der Zeitabhängigkeit von G12 führt.
Abb. 4.34: Konturplot der maximalen Hauptdehnung für vF = 50 % (links) und vF = 70 %
(rechts) bei makroskopisch reiner Gleitung von 1% in 12-Richtung
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Für die Fälle der uniaxialen Normaldehnung in 2-Richtung, sowie der reinen Gleitung in 23-
Richtung sind die Konturplots der maximalen Hauptdehnung in Abb. 4.35 bzw. Abb. 4.36
dargestellt. Bei makroskopisch uniaxialer Dehnung von 1% in 2-Richtung wird im betrachteten
Intervall der Faservolumengehalte die Grenze von 2% Dehnung unabhängig vom Faservolu-
mengehalt in weiten Teilbereichen überschritten. Entsprechend zeigt die Erhöhung des Faser-
volumengehaltes hier keinen Einfluss auf die Zeitabhängigkeit von E2. Ähnliches zeigt sich bei
makroskopisch reiner Gleitung in 23-Richtung (siehe Abb. 4.36). Allerdings bleibt die maximale
Hauptdehnung hier für alle betrachteten Faservolumengehalte unterhalb von 2% Dehnung.
Abb. 4.35: Konturplot der maximalen Hauptdehnung für vF = 50 % (links) und vF = 70 %
(rechts) bei makroskopisch uniaxialer Dehnung von 1% in 2-Richtung
Abb. 4.36: Konturplot der maximalen Hauptdehnung für vF = 50 % (links) und vF = 70 %
(rechts) bei makroskopisch reiner Gleitung von 1% in 23-Richtung
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Die Querkontraktionszahlen nehmen mit steigendem Faservolumengehalt allgemein ab. Im Hin-
blick auf die Zeitabhängigkeit bleiben v12 und v23 im betrachteten Intervall unbeeinflusst vom
Faservolumengehalt. Die Zeitabhängigkeit von v21 nimmt hingegen mit steigendem Faservolu-
mengehalt ab, was sich durch die Abnahme der Zeitabhängigkeit in Faserrichtung begründet.
Mit steigendem Faservolumengehalt nimmt der ohnehin geringe Anteil der Matrixsteifigkeit
weiter ab, sodass sich auch die Zeitabhängigkeit des Deformationsverhaltens in Faserrichtung
verringert.
4.3.2 Einfluss volumetrischer Deformationsanteile
Der Einfluss volumetrischer Deformationsanteile auf das Relaxationsverhalten des UD-Verbundes
wurde, wie in Abschnitt 3.5.7.2 beschrieben, anhand von drei unterschiedlichen Deformations-
zuständen am RVE mit 50% Faservolumengehalt untersucht. Mit den in Abschnitt 4.3.1 er-
mittelten Querkontraktionszahlen für t = 10 s (siehe Tab. 4.9) ergeben sich die betrachteten
Verzerrungszustände zu
˜˜V ol 1 =
 0.005 0 00 0.005 0
0 0 0.005
 , (4.4)
˜˜V ol 2 =




˜˜V ol 3 =
 −0.000111 0 00 0.01 0
0 0 −0.00411
 . (4.6)
Abb. 4.37 zeigt den Verlauf der Normalspannung σ22 über der Versuchszeit. Die Spannung σ11
(in Faserrichtung) zeigt unabhängig vom Deformationszustand keine nennenswerte Spannungs-
relaxation (siehe Abschnitt 4.3.1). Aufgrund der Transversal-Isotropie des UD-Materials und
den identischen Dehnungen in 2- und 3-Richtung (22 = 33) entspricht σ33 = σ22 für die Defor-
mationszustände V ol 1 und V ol 2. Bei V ol 3 resultiert die Dehnung 33 aus der Querdehnung
des UD-Materials, hervorgerufen durch die uniaxiale Belastung in 2-Richtung. Dementspre-
chend ist hier σ33 = 0. Zur Bewertung des Einflusses volumetrischer Deformationsanteile ist
daher ausschließlich der Verlauf der Spannung σ22 über der Versuchszeit dargestellt.
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Abb. 4.37: Verlauf der Spannung quer zur Faserrichtung σ22 über der Versuchszeit für unter-
schiedliche Deformationszustände
Im Vergleich zum Verlauf von σ22 des uniaxialen Deformationszustandes V ol3, tritt bei den
Deformationszuständen V ol1 und V ol2 deutlich geringe Spannungsrelaxation auf. Erwartungs-
gemäß führen volumetrische Deformationsanteile, wie beim unverstärkten Polymer, zu rein
elastischem Verhalten und somit zu verringerter Relaxationsneigung. Dennoch tritt beim voll-
ständig volumetrischen Deformationszustand V ol1 weiterhin Spannungsrelaxation auf, während
σ22 für den Deformationszustand V ol2 vollständig elastisches Verhalten zeigt. Der transversal-
isotrope UD-Verbund verhält sich entsprechend dann rein elastisch, wenn für die unabhängigen
uniaxialen Dehnungen ii (i=1..3) gilt:
11 = 22 = 33. (4.7)
Aufgrund der richtungsabhängigen Querkontraktionszahlen ergibt sich dann nach
˜˜res =
 11 − ν2122 − ν3133 0 00 22 − ν1211 − ν3233 0
0 0 33 − ν1311 − ν2322
 (4.8)
ein nicht vollständig volumetrischer Verzerrungszustand.
4.3.3 Einfluss von Ondulationen
Tabelle 4.12 zeigt die ermittelten homogenisierten Steifigkeiten des UD-Verbundes mit 50%
Faservolumengehalt für verschiedene Ondulationsgrade (A/L-Verhältnisse). Dabei ist A die
Amplitude der sinusförmigen Ondulation und L deren Wellenlänge (siehe auch Abschnitt 3.5.6).
Anders als beim ungestörten Fall (A/L = 0) ist der ondulierte Verbund nicht länger transversal-
isotrop. Daher ist der vollständige orthotrope Kennwertsatz angegeben.
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Tab. 4.12: Steifigkeitskennwerte des RVE mit 50% vF in Abhängigkeit des A/L-Verhältnisses,
nach der Belastung zum Zeitpunkt t=10 s
A/L E1 E2 E3 G12 G13 G23 ν12 ν13 ν23
[ ] [MPa] [MPa] [MPa] [MPa] [MPa] [MPa] [ ] [ ] [ ]
0 121246 5621 5621 2367 2367 2087 0,240 0,240 0,411
0, 0125 116888 5617 5660 2378 2378 2091 0,246 0,236 0,403
0, 025 109786 5612 5659 2432 2423 2102 0,272 0,232 0,402
0, 05 80909 5592 5657 2561 2561 2162 0,344 0,219 0,398
0, 1 37139 5532 5651 3117 3117 2250 0,450 0,202 0,381
Mit zunehmendem A/L-Verhältnis nimmt die Steifigkeit in Faserrichtung (E1) signifikant ab.
Die E-Moduln der Querrichtungen ändern sich nicht wesentlich im Vergleich zur axialen Rich-
tung. Der Schubmodul in 12-Richtung, steigt mit zunehmendem Ondulationsgrad in der 12-
Ebene an. Die Schubmoduln in der 13 und 23-Ebene ändern sich hingegen nur geringfügig.
Die Querkontraktionszahl ν12 zeigt eine deutlich Zunahme mit steigendem A/L-Verhältnis. Der
Einfluss auf ν13 und ν23 ist vergleichsweise gering.
Die Verläufe von E1 und ν12 über der Versuchszeit t sind in den Abbildungen 4.38 bzw. 4.39,
sowohl für Zug- wie auch für Druckbelastung in Faserrichtung für unterschiedliche Ondulations-
grade dargestellt. Die Deformation wurde jeweils innerhalb von 10 s aufgeprägt und anschlie-
ßend bis 1000 s konstant gehalten. Dabei bezeichnet E1Z den E-Modul in Faserrichtung unter
Zugbelastung und E1D unter Druckbelastung. Entsprechend ist ν12Z die Querkontraktionszahl
unter Zug- und ν12D unter Druckbelastung.
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Abb. 4.38: Änderung der Zugsteifigkeit in Faserrichtung E1Z (links) und der Drucksteifigkeit
E1D (rechts) über der Versuchszeit für verschiedene A/L-Verhältnisse
Mit Ausnahme von A/L = 0, 1 und A/L = 0 nimmt E1Z während der Belastung (bis t=10 s) zu.
Während der Relaxationsphase hingegen ist der Verlauf degressiv. Hier ist die Abnahme umso
größer, je stärker die Ondulation ausgeprägt ist. Durch die Zugbelastung kommt es zu einer
teilweisen Reorientierung der ondulierten Fasern in Lastrichtung, was zur Steifigkeitszunahme
während der Belastung führt. Dieser Effekt lässt sich auch an der Querkontraktionszahl ν12Z
erkennen (siehe Abb. 4.39), die aufgrund der Streckung während der Belastung kontinuierlich
ansteigt.
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Durch die Streckung der Fasern wird die Matrix insbesondere auf Transversalschub belastet.
Die Transversalschubspannungen relaxieren während der Haltephase, wodurch die transversale
Schubsteifigkeit der Matrix mit zunehmender Versuchszeit abnimmt. Dadurch findet eine zu-
sätzliche zeitabhängige Reorientierung der Fasern statt, die wie bei der Belastung mit einem
Anstieg der Querkontraktionszahl ν12Z einhergeht. Anders als während der Belastung ist der
äußere Deformationszustand während der Haltephase jedoch konstant. Die Reorientierung der
Fasern führt daher nun zu einer Abnahme des mittleren Spannungsniveaus in den Fasern, was
mit einer deutlichen Abnahme der Verbundsteifigkeit E1Z einhergeht.
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Abb. 4.39: Änderung der Querkontraktionszahl v12 unter Zugbelastung in Faserrichtung
(links) und Druckbelastung (rechts) über der Versuchszeit für verschiedene A/L-
Verhältnisse
E1D nimmt bereits während der Belastung für alle betrachteten Ondulationsgrade erkennbar
ab. Dabei nimmt E1D für A/L = 0, 0125 während der Belastungsphase vergleichsweise gering
ab, jedoch tritt hier während der Relaxationsphase eine signifikante zeitverzögerte Degradation
auf. Demgegenüber findet bei den höheren Ondulationsgrade der Hauptanteil der Degradation
bereits während der Belastung statt. Die weitere Steifigkeitsabnahme während der Relaxations-
phase ist hier vergleichsweise moderat ausgeprägt. Die Verläufe der Querkontraktionszahl ν12D
korrelieren auch für den Drucklastfall mit der Verbundsteifigkeit E1D über der Versuchszeit.
Durch die Druckbelastung wird die Ondulation stärker ausgeprägt, was mit einer Zunahme der
Querkontraktionszahl einhergeht.
4.3.4 Experimentelle Validierung
Im Rahmen der experimentellen Validierung wurden die bereits in Abschnitt 4.1.2 vorgestell-
ten Versuche am RVE virtuell nachgestellt. Die Versuchsdurchführungen am RVE entsprachen
dementsprechend denen der Experimente (siehe Abschnitt 3.2.2). Nachfolgend sind jeweils die
experimentellen Ergebnisse und die Ergebnisse des Simulationen am RVE gegenübergestellt. Es
ist anzumerken, dass die Matrixmaterialien nicht vollständig identisch sind. Im PA6/CF-UD
Material lag eine Polyamid 6 Matrix vor. Für das UD-Mikromodell wurde die Matrix durch
das TLV-Modell beschrieben (siehe Abschnitt 3.4), dessen Modellparameter anhand von ex-
perimentellen Versuchen an Gusspolyamid 6 Material bestimmt wurden (vgl. Abschnitte 4.1.1
und 4.2).
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4.3.4.1 Faserrichtung
Abb. 4.40 zeigt die Spannungs-Zeit-Verläufe der Relaxationsversuche mit inkrementeller Be-
lastung in Faserrichtung von Experiment und Simulation. Verglichen mit dem PA6/CF-UD
Material zeigt das RVE ein deutlich steiferes Deformationsverhalten. Zudem sind anders als
beim realen Verbundwerkstoff keine Relaxationseffekte erkennbar. Die ebenfalls dargestellten
Dehnungs-Zeit-Verläufe der Kriechversuche mit inkrementeller Be- und Entlastung zeigen ein
ähnliches Verhalten. Die gleiche makroskopische Spannung führt am RVE zu einer deutlich
geringeren Dehnung. Erkennbare Kriechdeformationen treten am RVE, anders als am realen
Verbund nicht auf.
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Abb. 4.40: Spannungs-Zeit-Verläufe der Relaxationsversuche (links) und Dehnungs-Zeit-
Verläufe der Kriechversuche (rechts) mit Belastung in Faserrichtung (vgl. Abb.
4.7)
Der Faservolumengehalt des RVE ist mit 50% um 2% höher als der des experimentellen
PA6/CF-UD Materials. Eine leicht höhere Steifigkeit des RVEs ist daher zu erwarten. Der
E-Modul in Faserrichtung des RVE ist mit 121GPa (siehe 4.9) jedoch um etwa 37,5% höher
als der experimentell ermittelte E-Modul von etwa 88GPa (siehe Tab. 4.1). Diese starke Ab-
weichung lässt sich nicht allein durch den leicht erhöhten Faservolumengehalt begründen und
wird daher auf die im PA6/CF-UD Material vorhandenen Faserondulationen zurückgeführt.
Wie in Abschnitt 4.3.3 gezeigt wurde, nimmt die Verbundsteifigkeit mit zunehmendem Ondu-
lationsgrad ab, während die Relaxations- bzw. Kriechneigung zunimmt. Entsprechend ist auch
die auftretende Spannungsrelaxation am PA6/CF-UD Material auf Faserondulationen zurück-
zuführen.
4.3.4.2 Querrichtung
Die Verläufe der Spannung über der Versuchszeit von Experiment und Simulation für den Re-
laxationsversuch mit inkrementeller Belastung quer zur Faserrichtung sind in Abb. 4.41 (links)
dargestellt. Im Vergleich zum Experiment zeigt das RVE von Beginn an ein steiferes Deformati-
onsverhalten. Mit steigenden Belastungsinkrementen nimmt die Abweichung beider Kurven zu.
Das Relaxationsverhalten, in Form des lokalen Kurvengradienten während der Haltephase, wird
durch das RVE gut abgebildet. Wie bei der experimentellen Kurve nimmt der Relaxationseffekt
mit steigender Belastung zu. In Abb. 4.41 (rechts) dargestellt sind die Dehnungs-Zeit-Verläufe
aus den Kriechversuchen mit inkrementeller Be- und Entlastung. Analog zum Relaxationsver-
such zeigt die Kurve des RVE bei gleicher makroskopischer Spannung eine geringere Dehnung.
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Die viskoelastischen Effekte, die sich durch eine Zunahme der Dehnung bei konstanter Span-
nung zeigen, werden in der Simulation erneut gut abgebildet. Mit zunehmender Belastung
steigt die jeweils nach Entlastung verbleibende Restdehnung sowohl im Experiment wie auch
in der Simulation an. Im Gegensatz zum Relaxationsversuch nimmt die experimentell ermit-
telte zeitabhängige Deformation mit zunehmenden Belastungsinkrementen jedoch deutlich zu.
Das RVE bildet diesen Effekt nicht im gleichen Ausmaß ab. Wie bereits anhand der expe-
rimentellen Ergebnisse vermutet, ist daher davon auszugehen, dass im Kriechversuch neben
den zeitabhängigen Deformationen aufgrund der Viskoelastizität der Matrix zusätzlich zeit-
verzögerte Schädigungsprozesse ablaufen (vgl. Abschnitt 4.1.2.2). Diese Schädigungsprozesse
setzen die Materialsteifigkeit kontinuierlich herab, und führen dementsprechend zu verstärkten
Kriechdeformationen. Dafür spricht auch des experimentell beobachtete Probenversagen wäh-
rend der vierten Kriechphase. Im Relaxationsversuch findet in den Haltephasen hingegen keine
fortschreitende Schädigungsakkumulation statt, da hier die Belastung der Probe mit zunehmen-
der Versuchszeit abnimmt. Dementsprechend sind die hier beobachteten zeitabhängigen Effekte
ausschließlich auf die Viskoelastizität der Matrix zurückzuführen.
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Abb. 4.41: Spannungs-Zeit-Verläufe der Relaxationsversuche (links) und Dehnungs-Zeit-
Verläufe der Kriechversuche (rechts) mit Belastung quer zur Faserrichtung (vgl.
Abb. 4.9)
Abb. 4.42 zeigt den Konturplot der hydrostatischen Spannungen am RVE unter Querzugbelas-
tung. Parallel zur Belastungsrichtung treten zwischen benachbarten Fasern Bereiche auf, in de-
nen hydrostatische Zugspannungen dominieren. Dabei ist anzumerken, dass negative hydrosta-
tische Spannungen auf Zugbelastungen hinweisen. Die vergleichsweise steifen Fasern behindern
lokal die Querkontraktion der Matrix und induzieren triaxiale Zugspannungen in der Matrix.
Wie Asp et al. [71] zeigen konnte, führen triaxiale bzw. hydrostatische Zugspannungszustände
zu frühzeitigem Versagen bzw. zur frühzeitigen Rissbildung in der Matrix. Zwar beziehen sich
die Untersuchungen von Asp et al. [71] auf verschieden Epoxydharzmaterialien, die prinzipiellen
Mechanismen und Zusammenhänge lassen sich aber auf Polyamid 6 übertragen.
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Abb. 4.42: Konturplot der hydrostatischen Spannung (PRESSURE) bei makroskopischer
Dehnung von 0,5% quer zur Faserrichtung
Wie bereits beschrieben, zeigen die Kriechversuche mit Be- und Entlastung des RVEs wie auch
des Experiments jeweils nach Entlastung eine verbleibende Restdehnung. Der in Abb. 4.43
dargestellte Konturplot zeigt, dass am Ende der kraftfreien Haltephase viskose Dehnungen im
System verbleiben. Plastische Dehnungen treten am RVE bis zum Ende des Versuchs nicht
auf. Die verbleibenden viskosen Dehnungen werden daher nach hinreichend langer Zeit gegen
null gehen. Die makroskopische Deformation in Querrichtung ist somit vollständig reversibel.
Aufgrund der guten Übereinstimmung von Simulation und Experiment hinsichtlich der ver-
bleibenden Restdehnung jeweils nach Entlastung ist davon auszugehen, dass auch im realen
PA6/CF-UD Material keine plastischen Deformationen in Querrichtung auftreten.




Abb. 4.44 zeigt die Spannungs-Zeit-Verläufe der Relaxationsversuche mit inkrementeller Belas-
tung in 45◦-Richtung von Experiment und Simulation. Die Steifigkeit sowie das Relaxations-
verhalten des PA6/CF-UD Materials wird durch die Simulation zunächst gut abgebildet. Beim
PA6/CF-UD Material nimmt der Anteil der viskosen Spannungen, die während der Haltephase
relaxieren, mit zunehmender Belastung deutlich zu. Das RVE hingegen bildet nur eine mode-
rate Zunahme des Anteils der viskosen Spannungen ab, wodurch die zunehmende Abweichung
der Kurven mit steigender Dehnung entsteht.
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Abb. 4.44: Spannungs-Zeit-Verläufe der Relaxationsversuche (links) und Dehnungs-Zeit-
Verläufe der Kriechversuche (rechts)
Ebenfalls in Abb. 4.44 dargestellt sind die Dehnungs-Zeit-Verläufe von Simulation und Expe-
riment aus den Kriechversuchen mit inkrementeller Be- und Entlastung. Auch hier zeigt sich
mit zunehmender Dehnung ein weicheres Verhalten des PA6/CF-UD Materials im Vergleich
zum RVE. Es ist anzumerken, dass das RVE für Dehnungen größer etwa 2%, die einer Gleitung
von etwa 4% im Materialkoordinatensystem entspricht (vgl. 3.14), seine Gültigkeit verliert.
Aufgrund der Forderung nach reiner Gleitung werden bei entsprechend großen Gleitungen die
Fasern gelängt. In Verbindung mit der hohen Steifigkeit der Kohlenstofffasern werden dadurch
hohe Spannungen in den Fasern induziert, die im Zuge der volumengemittelten Auswertung zu
unphysikalischen Ergebnissen führen (siehe Abb. 4.45).
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Abb. 4.45: Verlauf der Faserspannung σ11 über der Dehnung
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Mit zunehmender Belastung steigt, wie bereits in Abschnitt 4.3.4.2 beschrieben, die verbleiben-
de Restdehnung nach 7200 s ohne äußere Last sowohl im Experiment wie auch in der Simulation
an. Experiment und Simulation zeigen hierbei eine gute Übereinstimmung. Der in Abb. 4.46
dargestellte Konturplot zeigt, dass am Ende der kraftfreien Haltephase sowohl viskose als auch
plastische Dehnungen in der Matrix vorliegen. Die Maxima der plastischen Dehnungen kon-
zentrieren sich sehr lokal an der Faser/Matrix-Grenzfläche. Im übrigen Matrixvolumen treten
vergleichsweise geringe plastische Deformationen auf, die am Ende der Haltephase in etwa um
eine Größenordnung geringer sind als die verbleibende viskosen Dehnungen. Im Hinblick auf
eine homogenisierte Materialbeschreibung ist daher davon auszugehen, dass im betrachteten
Deformationsbereich bis 2% Dehnung auch unter Schubbelastung plastische Deformationen
vernachlässigbar sind.
Abb. 4.46: Konturplot der viskosen Hauptdehnung VE Max. Principal (links) und der äquiva-
lenten plastischen Dehnung PEEQ (rechts) am Ende der fünften kraftfreien Halte-
phase
4.3.5 Diskussion und Fazit
Durch die Ermittlung der zeitabhängigen Steifigkeitskennwerte für unterschiedliche Faservo-
lumengehalte wurde gezeigt, dass keine nennenswerte Zeitabhängigkeit des Steifigkeitsverhal-
tens in Faserrichtung für die betrachteten Faservolumengehalte von 50, 60 und 70% vorliegt.
Sämtliche verbleibenden richtungsabhängigen Steifigkeitskennwerte des transversal-isotropen
Verbundes (E2, G12 und G23) sowie die Querkontraktionszahlen zeigen unabhängig vom Faser-
volumengehalt signifikant zeitabhängiges Verhalten. Dabei nehmen E2, G12 und G23 mit der
Zeit ab, während die Querkontraktionszahlen ν12 und ν23 zunehmen. Die Variation des Fa-
servolumengehaltes führt dabei zu keiner nennenswerten Änderung der Zeitabhängigkeit der
Steifigkeitskennwerte.
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Es wurde gezeigt, dass ein makroskopischer Deformationszustand des UD-Verbundes existiert,
der die Relaxationsprozesse im Material unterdrückt und zu rein elastischem Verhalten führt.
Die am Verbund makroskopisch beobachtbaren Relaxationseffekte entstammen der thermo-
plastischen Matrix. Anliegende Spannungen wirken hierbei als thermodynamische Triebkräfte,
welche die Umlagerung von Segmenten der Polymerketten verursachen, auch bekannt als Mikro-
Brownsche-Bewegungen [70]. Durch diese Umlagerungsprozesse sinkt bei konstanter Deforma-
tion die wirkende Spannung im Material und das System nimmt einen energetisch günstigeren
Zustand an. Der zuvor erwähnte makroskopische Deformationszustand des UD-Verbundes ruft
hauptsächlich volumetrische Deformationen in der thermoplastischen Matrix hervor. Diese be-
wirken am isotropen Polymer gleich große Triebkräfte in alle Raumrichtungen gleichzeitig. Es
existiert, anders als im uniaxialen Belastungsfall mit entsprechenden deviatorischen Deforma-
tionsanteilen, keine Vorzugsrichtung mehr für die Reorientierung der Kettensegmente. Die Um-
lagerungsprozesse werden daher wie von Kim et al. [57] nachgewiesen unter den beschriebenen
Bedingungen unterdrückt. Viskoelastisches Verhalten tritt somit nicht auf.
Weiterhin wurde gezeigt, dass dieser makroskopische Deformationszustand nicht dem makro-
skopisch volumetrischen Deformationszustand entspricht. Volumetrisches bzw. rein elastisches
Verhalten des UD-Verbundes wird hervorgerufen, wenn die uniaxialen Normaldehnungen aller
drei Materialrichtungen gleich sind. Dabei ergeben sich die uniaxialen Normaldehnungen in Ver-
bindung mit den richtungsabhängigen Querkontraktionszahlen zum resultierenden makroskopi-
schen Deformationszustand (vgl. Abschnitt 3.5.7.2 und 4.3.2). Anders als bei isotropen Werk-
stoffen ist es daher, im Hinblick auf die homogenisierte Modellierung des transversal-isotropen
UD-Materials (siehe Abschnitt 4.4), nicht zulässig, den Deformationszustand als elastisch zu
betrachten, wenn der resultierende Verzerrungstensor volumetrisch ist.
Durch Untersuchungen am ondulierten RVE wurde in Übereinstimmung mit Hsiao und Danial,
Garnich und Karami [67, 29] und Karami und Garnich [31] nachgewiesen, dass die Verbundstei-
figkeit insbesondere in Faserrichtung mit zunehmendem Ondulationsgrad stark abnimmt. Die
Querkontraktionszahl, die das Maß der Querdehnung in Richtung der Ondulation beschreibt,
nimmt hingegen deutlich zu. Über die bereits in der Literatur befindlichen Beiträge hinaus-
gehend, wurde die zeitabhängige Änderung der Verbundsteifigkeiten anhand von Relaxations-
versuchen unter Zug- und Druckbelastung untersucht. Dadurch wurde gezeigt, dass die zeitab-
hängige Abnahme der Verbundsteifigkeit in Faserrichtung unter Zugbelastung mit steigendem
Ondulationsgrad zunimmt. Unter Druckbelastung tritt eine deutlich stärkere Abhängigkeit der
zeitabhängigen Steifigkeitsänderung vom Ondulationsgrad auf. Für geringe Ondulationsgrade
konnte nachgewiesen werden, dass es während der Relaxationsphase zu einem zeitverzögerten
Ausknicken der ondulierten Fasern kommt. Da die Fasern aufgrund ihres extremen Schlankheits-
grades eine vernachlässigbar geringe Knickstabilität aufweisen, ist der Verbund zur Übertragung
von Drucklasten auf die Stützwirkung der Matrix angewiesen. Für die vergleichsweise moderate
Ondulation mit A/L = 0, 0125 ist die Stützwirkung bis zum Ende der Belastung zunächst aus-
reichend, um ein Ausknicken der Fasern zu verhindern. Aufgrund von Relaxationsprozessen im
Matrixwerkstoff nimmt die Stützwirkung jedoch mit zunehmender Versuchszeit ab. Dadurch
kommt es zu einem zeitverzögerten Ausknicken der Fasern während der Haltephase, bei dem der
zunächst druckdominierte Lastfall (siehe Abb. 4.47) in einen biegedominierten Lastfall übergeht
(siehe Abb. 4.48). Dies geht mit einer signifikanten Reduktion der Verbundsteifigkeiten unter
Druckbelastung einher.
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Abb. 4.47: Konturplot der Spannung in Faserrichtung σ11 (S11) bei Druckbelastung in Faser-
richtung mit Ondulationsgrad A/L = 0, 125 zum Zeitpunkt t = 10 s (Ende der
Belastung)
Abb. 4.48: Konturplot der Spannung in Faserrichtung σ11 (S11) bei Druckbelastung in Faser-
richtung mit Ondulationsgrad A/L = 0, 125 zum Zeitpunkt t = 1000 s (Ende der
Relaxationsphase)
Für die A/L-Verhältnisse 0, 025 und 0, 05 knicken die Fasern bereits während der Belastung aus,
was die starke Abnahme der Verbundsteifigkeit in der Belastungsphase begründet. Beim A/L-
Verhältnis 0, 1 hingegen ist der Deformationszustand bereits von Beginn an biegedominiert.
Daher ist die Steifigkeitsabnahme während der Belastung, sowie der Haltephase vergleichsweise
moderat.
Die Querkontraktionszahl ν12, die das Maß der Querdehnung in Richtung der Ondulation be-
schreibt, nimmt mit zunehmendem Ondulationsgrad deutlich zu. Unabhängig von Zug- oder
Druckbelastung nimmt sie zudem zeitabhängig zu. Ihr Wert korreliert stark mit dem Wert der
Verbundsteifigkeit in Faserrichtung. Je stärker die momentane Änderung der Verbundsteifigkeit,
desto stärker ist auch die momentane Änderung der Querkontraktionszahl. Dementsprechend
führt das Ausknicken der Fasern zu einem starken Anstieg von ν12D .
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Durch virtuelles Nachstellen der experimentellen Versuche am PA6/CF-UD Material konnte ge-
zeigt werden, dass das RVE in der Lage ist das richtungsabhängige viskoelastisch-viskoplastische
Deformationsverhalten des thermoplastischen Verbundes abzubilden. Aufgrund der stark idea-
lisierenden Annahmen, wie der hexagonalen Faseranordnung, der Defektfreiheit des Werkstoffs,
der idealen und versagensfreien Faser/Matrix-Kopplung sowie der als isotrop und versagensfrei
modellierten Matrix sind die richtungsabhängigen Versuchskurven dennoch nicht deckungs-
gleich. So ist bspw. für die Querzugbelastung die Steifigkeit des RVE um etwa 20% höher als
die des untersuchten PA6/CF-UD Materials. Dies wird auf unterschiedliche Steifigkeiten der
Matrixmaterialien zurückgeführt. Die Parameter des im RVE zur Modellierung der Matrix ver-
wendeten TLV-Modells (siehe Abschnitt 3.4) wurden anhand von experimentellen Versuchen
an Gusspolyamid 6 bestimmt (siehe Abschnitt 4.1.1). Dieses hat tendenziell einen höheren
Kristallinitätsgrad und somit einen höheren E-Modul als konventionell hergestelltes Polyamid
6 [79]. Darüber hinaus führt die idealisierende Annahme der perfekten Faser/Matrix-Kopplung
im RVE tendenziell zu einer überhöhten Materialsteifigkeit in Querrichtung. Im realen Verbund
ist davon auszugehen, dass eine mehr oder minder imperfekte, nicht vollflächige Kopplung von
Fasern und Matrix vorliegt. Dadurch ist der effektiv tragende Querschnitt des Verbundes im
Vergleich zum RVE reduziert, was wiederum zu einer reduzierten Materialsteifigkeit führt.
Beim Kriechversuch mit inkrementeller Be- und Entlastung quer zur Faserrichtung zeigte das
PA6/CF-UD Material mit steigender Belastung zudem deutlich stärker ausgeprägte zeitabhän-
gige Deformationen als das RVE. Diesbezüglich ist davon auszugehen, dass mit zunehmen-
der Deformation kontinuierlich Rissbildung und -wachstum an der Faser/Matrix-Grenzfläche
und/oder innerhalb der Matrix stattfindet. Anhand des RVE konnte gezeigt werden, dass un-
iaxiale Querzugbelastung lokal zu stark hydrostatisch zugbelasteten Bereichen in der Matrix
führt. Diese führen nach [71] dazu, dass die Festigkeit von Polymeren signifikant herabgesetzt
wird und begünstigen somit eine frühzeitige Rissentstehung mit kontinuierlichem Wachstum.
Durch die Möglichkeit mit Hilfe des RVEs in den Werkstoff hinein zu schauen, konnte zudem
gezeigt werden, dass unabhängig von der Belastungsrichtung im gesamten betrachteten Defor-
mationsbereich keine nennenswerten plastischen Deformationen auftreten. Dementsprechend ist
an dieser Stelle davon auszugehen, dass es zulässig ist das makroskopische Deformationsverhal-
ten als rein viskoelastisch anzunehmen. Dabei ist jedoch anzumerken, dass sämtliche Untersu-
chungen an trockenen Proben und bei Raumtemperatur durchgeführt wurden. Mit steigender
Temperatur bzw. Feuchte wird die Matrix tendenziell duktiler, was prinzipiell dazu führen kann,
dass das Maß an plastischer Deformation im betrachteten Deformationsbereich ansteigt.
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4.4 Homogenisierte Modellierung des GPA6/CF-UD
Zur homogenisierten Beschreibung des richtungs- und zeitabhängigen Deformationsverhaltens
des GPA6/CF-UD Materials mit der Finite-Elemente-Methode (FEM) wurde ein dreidimen-
sionales Materialmodell entwickelt und in Form einer ABAQUS UMAT implementiert. Das
Modell basiert auf den Erkenntnissen der experimentellen Versuche (siehe Abschnitt 4.1.2) und
den Ergebnissen des UD-Mikromodells (siehe Abschnitt 4.3).
4.4.1 Konstitutivgleichungen
Anhand der experimentellen Ergebnisse am PA6/CF-UD Material (siehe Abschnitt 4.1.2) in
Verbindung mit den Ergebnissen am GPA6/CF-UD Mikromodell (siehe Abschnitt 4.3) konnte
gezeigt werden, dass bei uniaxialer Deformation in und quer zur Faserrichtung das Maß an
plastischen Deformationsanteilen vernachlässigbar klein bleibt. Im Gegensatz dazu zeigt das
Material unter Schubbelastung, sowohl in der Laminatebene wie auch in transversaler Rich-
tung ein hohes Deformationsvermögen mit ausgeprägten plastischen Deformationsanteilen. Im
Hinblick auf Faserverbundlaminate ist allerdings davon auszugehen, dass große Schubdeforma-
tionen durch anders orientierte, benachbarte Lagen abgestützt werden. Die Schubdeformationen
innerhalb einer einzelnen Lage sind daher vergleichsweise klein. Dementsprechend können plas-
tische Deformationen auch unter Schubbelastung vernachlässigt werden.
Zur homogenisierten Beschreibung des makroskopischen Verformungsverhaltens des GPA6/CF-
UD Materials, wurde daher eine orthotrope viskoelastische Materialformulierung, basierend auf
einem sogenannten generalisierten Maxwell-Modell, gewählt. Das generalisierte Maxwell-Modell
(auch bekannt als Wiechert Modell) hat sich in der Vergangenheit als gut geeignet erwiesen, um
zeitabhängiges Materialverhalten zu beschreiben. Für die vorliegende Formulierung wurde ei-
ne Parallelschaltung von einer Feder und zwei Feder-Dämpfer-Elementen (Maxwell-Elementen)
verwendet. Abb. 4.49 zeigt den Aufbau schematisch am eindimensionalen rheologischen Modell.
Abb. 4.49: Eindimensionales generalisiertes Maxwellmodell (links); schematische Darstellung
eines orthotropen Maxwellelements (rechts)
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Dabei ist zu beachten, dass jeder Pfad des generalisierten Maxwell-Modells, zur Beschreibung
des richtungsabhängigen Verformungsverhaltens, mehrdimensionale elastische und viskose Ei-
genschaften hat. Abb. 4.49 zeigt dies schematisch anhand eines Maxwell-Elementes für den Fall
eines ebenen Spannungszustandes.
Aufgrund der Parallelschaltung der einzelnen Pfade gelten für die Spannungen und Dehnungen
im Modell, die Zusammenhänge,
σ˜ = σ˜F + σ˜M1 + σ˜M2, (4.9)
˜ = ˜F = ˜M1 = ˜M2. (4.10)
Dabei sind σ˜F und ˜F die Spannung bzw. die Dehnung des Federelementes und σ˜M1, ˜M1 sowie
σ˜M2 und ˜M2 die Spannungen bzw. Dehnungen der einzelnen Maxwell-Elemente.
Die orthotrope Konstitutivgleichung eines Maxwell-Elementes zur Beschreibung des Zusam-
menhangs von momentaner Änderung des Dehnungstensors ˜˙, momentaner Änderung des Span-
nungstensors ˜˙σ und aktuellem Spannungszustand σ˜ ist in Form der Differentialgleichung
˜˙ = ˜˜S ˜˙σ + Γ˜ σ˜ (4.11)
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4.4.2 Inkrementelle Formulierung
Zur Implementierung der Konstitutivgleichung (4.11) wurde die Maxwell-DGL in eine inkre-





fn = fn−1 +
∆fn
2 , (4.15)
verwendet. Dabei ist ∆fn die Änderung des Funktionswertes im betrachteten Zeitinkrement ∆t
und fn−1 der Funktionswert am Ende des vorangegangenen Zeitinkrementes.




S + Γ˜ ∆t2 )∆σ˜n + Γ˜ σ˜n−1∆t. (4.16)
Es sind ∆˜n und ∆σ˜n die inkrementellen Dehnungs- bzw. Spannungstensoren jeweils in Voigt-










S + Γ˜ ∆t2 ) (4.17)
ausdrücken. Dabei beschreibt ˜˜SFDn die Nachgiebigkeit des Feder-Dämpfer-Elementes im ak-
tuellen Zeitinkrement n. Unter Berücksichtigung von Gleichung (4.9) ist die inkrementelle Ge-
samtspannung des Modells






FD in(∆˜n − Γ˜i σ˜M in−1∆t) (4.18)
mit
∆σ˜Fn = C˜F∆˜n. (4.19)








der orthotropen Steifigkeitsmatrix. Der Index i zeigt den jeweiligen Pfad des generalisierten
Maxwell-Modells an (siehe Abb. 4.49). Es ist anzumerken, dass der Tensor der Relaxationsmo-
duln ˜˜S−1FD im Gegensatz zur elastischen Steifigkeitsmatrix C˜F aufgrund der unsymmetrischen
Θ˜ Matrix ebenfalls unsymmetrisch ist. Einen derart unsymmetrischer Tensor der Relaxations-
moduln wird auch von Kaliske [53] beschrieben.
Die richtungsabhängigen Steifigkeitsparameter der einzelnen Pfade des generalisierten Maxwell
EFl , EM1l und EM2l (vgl. Abb. 4.49) sind experimentell schwierig zu bestimmen. Hierbei zeigt
l = 1..6 die jeweilige richtungsabhängige Größe an (siehe auch 4.12). Im uniaxialen Zugversuch
bspw. kann jedoch die aufsummierte Gesamtsteifigkeit aller Pfade
EGesl = EFl + EM1l + EM2l (4.21)
ermittelt werden. Aus diesem Grund sind EFl , EM1l und EM2l keine expliziten Parameter des
Modells. Sie werden, wie auch von Vidal-Sallé und Chassagne [54] vorgeschlagen, durch die
Einführung der Koeffizienten fFl , fM1l und fM2l implizit aus der Gesamtsteifigkeit abgeleitet.
Dementsprechend ist
EFl = fFlEGesl , (4.22)
EM1l = fM1lEGesl , (4.23)
EM2l = fM2lEGesl , (4.24)
(jeweils ohne Summation über l) und es gilt
fM1l = fM2l =
1
2(1− fFl), (4.25)
mit der notwendigen Bedingung
fFl
!≤ 1, 0. (4.26)
4.4.3 Isochor-volumetrische Entkopplung
Abb. 4.50 zeigt den schematischen Ablauf der UMAT zur Berechnung des inkrementellen Span-
nungstensors aus dem von ABAQUS an die UMAT übergebenen inkrementellen Dehnungsten-
sor. Wie in Abschnitt 4.3.2 gezeigt wurde, ist es bei orthotropen bzw. transversalisotropen
Materialien erforderlich, den volumetrischen Anteil anhand der wirkenden uniaxialen Normal-
dehnungen zu bestimmen und nicht wie allgemein übliche anhand des resultierenden Dehnungs-
tensors. Daher wird beim Aufruf der UMAT zunächst das lineare Gleichungssystem
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∆1 = ∆11 − ν21∆22 − ν31∆33 (4.27)
∆2 = ∆22 − ν12∆11 − ν32∆33 (4.28)
∆3 = ∆33 − ν13∆11 − ν23∆22 (4.29)
nach den uniaxialen inkrementellen Normaldehnungen ∆11, ∆22 und ∆33 gelöst. Dabei sind
∆i (i = 1..3) die resultierenden inkrementellen Normaldehnungen. Sie entsprechen den Haupt-
diagonaleinträgen des inkrementellen Dehnungstensors. Die richtungsabhängigen Querkontrak-
tionszahlen sind durch νij (i, j = 1..3) gegeben. Mit dem volumetrischen Anteil
∆V OL = (∆11 + ∆22 + ∆33)/3 (4.30)
der uniaxialen inkrementellen Normaldehnungen ∆ii werden die resultierenden volumetrischen
Verzerrungen nach
∆V OL1 = ∆V OL − ν21∆V OL − ν31∆V OL (4.31)
∆V OL2 = ∆V OL − ν12∆V OL − ν32∆V OL (4.32)
∆V OL3 = ∆V OL − ν13∆V OL − ν23∆V OL (4.33)
bestimmt. Der isochore (deviatorische) Anteil des Verzerrungszustandes
∆˜DEV = ∆˜−∆˜V OL (4.34)
wird, wie in Abb. 4.50 dargestellt, durch das viskoelastische generalisierte Maxwell-Modell
gelöst und führt zum deviatorischen Anteil des inkrementellen Spannungstensors
∆σ˜DEV = ∆σ˜DEVM1 + ∆σ˜DEVM2 + ∆σ˜DEVF . (4.35)
Der volumetrische Anteil wird hingegen rein elastisch gelöst und führt zum volumetrischen An-
teil des inkrementellen Spannungstensors ∆σ˜V OL. Abschließend wird der inkrementelle Span-
nungstensor
∆σ˜ = ∆σ˜V OL + ∆σ˜DEV (4.36)
aus der Summe des volumetrischen und deviatorischen Anteils gebildet.
Die vorgestellte inkrementelle Formulierung der isochor-volumetrischen Entkopplung bedingt
sich dabei aus der inkrementellen Berechnung der Spannungen. Die Entkopplung erfolgt da-
her für jedes Dehnungsinkrement unabhängig von den vorangegangenen Dehnungsinkrementen.
Der zum aktuellen Zeitpunkt vorliegende absolute Verformungszustand bleibt dementsprechend
unberücksichtigt. Dies führt dazu, dass die beschriebene Entkopplung nicht allgemein gültig ist,
sondern voraussetzt, dass der mehrachsige Endverformungszustand eines Finiten-Elementes li-
near über der Zeit aufgeprägt wird.
4 Ergebnisse 92
Abb. 4.50: Ablaufdiagramm der UMAT zur schematischen Darstellung der implementierten
isochor-volumetrischen Entkopplung
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4.4.4 Modellerweiterung für nichtlineare Viskoelastizität
Wie in Abschnitt 4.1.1.2 für die unverstärkte Matrix und in Abschnitt 4.1.2 für das PA6/CF-
UD Material gezeigt wurde, steigt das Relaxationsverhalten der Materialien mit zunehmender
Dehnung an. Die zeitabhängige Steifigkeit ist dementsprechend nicht wie bei linear viskoelas-
tischem Verhalten konstant, sondern abhängig von der anliegenden Dehnung. Im Folgenden
wird daher eine Modellerweiterung formuliert, die es ermöglicht das beschriebene nichtlinear
viskoelastische Verhalten abzubilden.
Wie in Abschnitt 4.4.2 beschrieben, teilen sich die richtungsabhängigen Gesamtsteifigkeiten El
des Modells über die Koeffizienten fFl , fM1l und fM2l in die Steifigkeiten der einzelnen Pfade
des generalisierten Maxwell-Modells EFl , EM1l und EM2l auf. Zur Abbildung der nichtlinearen
Viskoelastizität des GPA6/CF-UD Werkstoffs, werde die Koeffizienten fFl , fM1l und fM2l durch
Funktionen in Abhängigkeit der Dehnung l sowie des Formparameters αl formuliert:
fFl(l, αl) = 1−∆fFl(1−exp(−αl)) mit ∆fFl = 1−fF∞l (ohne Summation über l). (4.37)
Unter Verwendung von Gleichung 4.25 folgt
fM1l(l, αl) = fM2l(l, αl) =
1
2(1− fFl(l, αl)). (4.38)
Der Verlauf von fFl(l, αl) und fMl(l, αl) = fM1l(l, αl) + fM2l(l, αl) über der Dehnung für
ein konstantes αl ist in Abb. 4.51 dargestellt. Der Parameter αl beeinflusst den Kurvenver-
lauf basierend auf dem gewählten exponentiellen Sättigungsansatz. Mit steigendem αl wird der
Sättigungswert fF∞l bei geringerer Dehnung erreicht. Als Folge der nichtlinearen Modellerwei-
terung verhält sich das Modell mit steigender Dehnung zunehmend viskoelastisch.
Abb. 4.51: Verlauf von fFl und fMl über der Dehnung für ein konstantes αl
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4.4.5 Zeitinkrementierung
Die inkrementelle Formulierung der Konstitutivgleichungen (siehe Abschnitt 4.4.2) führt durch
den zentralen Differenzenquotienten (4.14 und 4.15) prinzipiell zu einem Fehler in der Berech-
nung der Spannungsinkremente. Durch die numerische Approximation der Gleichungen wird
innerhalb eines Zeitinkrementes eine stückweise lineare Änderung der Zustandsgrößen ange-
nommen, die in Realität jedoch nichtlinear ist. Um den Fehler klein zu halten, müssen im Falle
nichtlinearer Änderungen kleine Zeitinkremente verwendet werden. Dies führt jedoch in Ver-
bindung mit vergleichsweise langen Versuchszeiten von Kriech-, bzw. Relaxationsversuchen zu
hohen Rechenzeiten. Daher wurde ein Toleranzkriterium eingeführt (siehe Gleichung 4.39), das
es ermöglicht auch bei Verwendung von automatischer Zeitinkrementierung den Fehler klein zu
halten.
‖Tl‖ !< ψTol mit Tl = (∆σM1l + ∆σM2l)(1− fFl(l, αl))El
(4.39)
Das Toleranzkriterium wertet für alle l = 1..6 jeweils die Änderung der aufsummierten Span-
nung beider Maxwell-Pfade (viskose Spannungen) innerhalb eines Inkrementes aus und ver-
gleicht sie mit dem benutzerdefinierten Toleranzwert ψTol. Wird im aktuellen Zeitinkrement
die Bedingung 4.39 für ein bestimmtes l verletzt, verwirft die UMAT das Zeitinkrement und
bestimmt nach




ein neues Inkrement. Treten während der Berechnung zwischenzeitlich keine großen Änderungen
der viskosen Spannungen auf, wird durch dieses Vorgehen die Verwendung großer Zeitschritte
ermöglicht und die Rechenzeit entsprechend reduziert.
Zur Untersuchung des Einflusses der zeitlichen Diskretisierung auf den berechneten Spannungs-
verlauf wurde am Ein-Element-Modell (siehe Abschnitt 3.3.1) eine Dehnung von 1% quer zur
Faserrichtung (2-Richtung) innerhalb von 10 s linear aufgeprägt und für die Dauer von 30000 s
konstant gehalten. Zunächst wurde der Einfluss ohne nichtlineare Modellerweiterung für ein
konstantes fF2 von 0, 64 untersucht. In Abb. 4.52 gegenübergestellt sind die Verläufe der Span-
nung (S22) über der Versuchszeit für einen Toleranzwert von 1·10−4 sowie einem hinreichend
großen Toleranzwert, der keine Beeinflussung der Zeitinkrementierung bewirkt. Der Toleranz-
wert von 1·10−4 bewirkt eine kleine Zeitinkrementierung während der Belastung und zu Beginn
der Relaxationsphase, immer dann wenn die Änderung der Spannung innerhalb der Maxwell-
Pfade entsprechend groß ist. Eine Abhängigkeit das Spannungsverlaufs von der Zeitinkremen-
tierung ist nur im Anfangsbereich der Relaxationsphase erkennbar. Die Spannung am Ende der
Belastung sowie im ausrelaxierten Zustand (für t 7→ ∞) wird unabhängig von der Zeitinkre-
mentierung gut abgebildet.
Durch die numerische Approximation der Maxwell-DGL (4.11) wird innerhalb eines Zeitin-
krementes eine stückweise lineare Änderung der Zustandsgrößen angenommen, die in Realität
jedoch nichtlinear ist. Dies führt dazu, dass innerhalb eines Zeitinkrementes fehlerbehaftete
Spannungsinkremente in den Maxwell-Elementen berechnet werden. Bei der Modellierung von
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linear viskoealstischem Verhalten werden im betrachteten Relaxationsversuch bspw. betrags-
mäßig zu kleine Spannungsinkremente berechnet. Die Spannungen in den Maxwell-Elementen
relaxieren somit langsamer und konvergieren erst zu einem späteren Zeitpunkt gegen null, als
dies bei der Verwendung kleiner Zeitschritte der Fall wäre. Die Spannungswerte für t 7→ ∞
werden hingegen stets richtig abgebildet, da diese ausschließlich durch die elastische Feder des
rheologischen Modells (vgl. Abb. 4.49) bestimmt werden und diese in ihrem Verhalten keine
Abhängigkeit zur Zeitinkrementierung zeigt.
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 ψ T o l  =  1 E - 4
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Abb. 4.52: Spannungs-Zeit-Verläufe für konstante fFl in Abhängigkeit der Zeitinkrementie-
rung
Durch die Einführung der nichtlinearen Modellerweiterung wird die Abhängigkeit des Span-
nungsverlaufs von der Zeitinkrementgröße zusätzlich verstärkt. Abb. 4.53 zeigt den Verlauf der
Spannung über der Zeit für ein variables, gemäß Gleichung (4.37) vom aktuellen Dehnungszu-
stand abhängiges, fF2 . Auch hier wird die Spannung am Ende der Belastung unabhängig von
der Zeitinkrementierung gut abgebildet. Während der Relaxationsphase nimmt die Abweichung
zwischen den Kurven mit voranschreitender Versuchszeit jedoch deutlich zu. Die Spannung im
ausrelaxierten Zustand zeigt hier eine starke Abhängigkeit von der Zeitinkrementierung.
Bei der Modellierung nichtlinear viskoelastischen Verhaltens sind dementsprechend neben der
Relaxationsgeschwindigkeit auch die Spannungswerte für t 7→ ∞ abhängig von der Zeitinkre-
mentierung. Die Formulierung zur Abbildung des nichtlinear viskoelastischen Verhaltens (siehe
Abschnitt 4.4.4) beruht darauf, dass das Modell mit steigender Dehnung zunehmend viskos
und weniger elastisch wird. Dementsprechend nimmt mit zunehmender Dehnung die Steifigkeit
der elastischen Feder gemäß dem in Abb. 4.51 dargestellten Zusammenhang ab, während die
Steifigkeiten der Maxwell-Elemente zunehmen. Vorausgesetzt ist hierbei, dass die Gesamtsteifig-
keit des Systems konstant bleibt. Tritt innerhalb eines Zeitinkrementes eine Dehnungsänderung
auf, ändert sich somit die Verteilung der Steifigkeiten im des Modells. Innerhalb eines Zeitinkre-
mentes wird diese kontinuierliche, nichtlineare Änderung jedoch nicht berücksichtigt sondern
als konstant angenommen. Für die Berechnung der Spannungsinkremente werden die Steifig-
keitswerte am Ende des Inkrementes verwendet. Bei dem in Abb. 4.53 dargestellten Verlauf für
ΨTol =∞ wurde die vollständige Dehnung von 1% innerhalb von einem Zeitschritt aufgeprägt.
Die auftretende Änderung der Steifigkeitsverteilung im Modell ist daher vergleichsweise groß
und führt dementsprechend zu einem großen Fehler bei der Beschreibung der Spannungswerte
im ausrelaxierten Zustand (t 7→ ∞).
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Abb. 4.53: Spannungs-Zeit-Verläufe für variable fFi in Abhängigkeit der Zeitinkrementierung
4.4.6 Identifikation der Modellparameter
Im Folgenden werden die Ergebnisse der Parameteridentifikation vorgestellt. Dargestellt ist
jeweils der Vergleich des homogenisierten Materialmodells (UMAT) mit dem unidirektiona-
len Mikromodell (RVE). Dabei dienten die Kurven des RVE als Versuchsdatenbasis für die
Parameteridentifikation. Die Kurven der UMAT wurden basierend auf dem identifizierten Pa-
rametersatz generiert, der Tabelle 4.13 zu entnehmen ist.
Tab. 4.13: Identifizierter Parametersatz
E1 E2 E3 G12 G13 G23
121513, 21 6067, 40 6067, 40 2210,30 2210,30 2164,00
ν12 ν13 ν23 ψTol
0,240 0,240 0,401 0,0001
τ11 τ12 τ13 τ14 τ15 τ16
200, 00 223, 16 223, 16 150,00 150,00 100,00
τ21 τ22 τ23 τ24 τ25 τ26
400,00 1689,40 1689,40 1500,00 1500,00 2000,00
fF1 fF2 fF3 fF4 fF5 fF6
0, 99 0, 54 0, 54 0,23 0,23 0,30
α1 α2 α3 α4 α5 α6
400,00 977,37 977,37 18,62 18,62 61,04
Abb. 4.54 zeigt den Verlauf der Spannung über der Versuchszeit des Relaxationsversuchs mit
inkrementeller Belastung (links) und den Dehnungs-Zeit-Verlauf des Kriechversuchs mit in-
krementeller Be- und Entlastung (rechts). Abb. 4.55 und Abb. 4.56 zeigen die Kurven der
entsprechenden Versuche für Schubbelastung in der 12- bzw. 23-Ebene.
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Abb. 4.54: Spannungs-Zeit-Verläufe des Relaxationsversuchs mit inkrementeller Belastung
(links) und Dehnungs-Zeit-Verläufe des Kriechversuchs mit inkrementeller Be- und
Entlastung (rechts) quer zur Faserrichtung
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Abb. 4.55: Spannungs-Zeit-Verläufe des Relaxationsversuchs mit inkrementeller Belastung
(links) und Dehnungs-Zeit-Verläufe des Kriechversuchs mit inkrementeller Be- und
Entlastung (rechts) unter Schubbelastung in der 12-Ebene
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Abb. 4.56: Spannungs-Zeit-Verläufe des Relaxationsversuchs mit inkrementeller Belastung
(links) und Dehnungs-Zeit-Verläufe des Kriechversuchs mit inkrementeller Be- und
Entlastung (rechts) unter Schubbelastung in der 23-Ebene
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Die dargestellten Kurven von UMAT und RVE zeigen insgesamt eine gute Übereinstimmung.
Lediglich bei den Schubversuchen in der 12- bzw. 23-Ebene ist eine Abweichung der Dehnungs-
Zeit-Verläufe während der Entlastungsphasen erkennbar. Verglichen mit den Versuchen quer
zur Faserrichtung treten bei den Schubversuchen größere plastische Deformationen auf (siehe
auch Abschnitt 4.3.4.2 und 4.3.4.3). Diese werden von der rein nichtlinear viskoelastisch for-
mulierten UMAT jedoch nicht berücksichtigt. Es ist daher davon auszugehen, dass plastische
Deformationen als Grund für die Abweichung während der Entlastungsphasen herangezogen
werden können.
Die Versuche in Faserrichtung (1-Richtung) waren nicht Gegenstand der Parameteridentifikati-
on. Die auftretenden viskoelastischen Effekte in dieser Materialrichtung sind vernachlässigbar.
Zur Abbildung des Deformationsverhaltens in Faserrichtung sind daher die elastischen Stei-
figkeitsparameter ausreichend. Diese wurden bereits im Rahmen der numerischen Homogeni-
sierung am RVE ermittelt (siehe Tab. 4.9). Auch die Querkontraktionszahlen wurden nicht im
Rahmen der Parameteridentifikation ermittelt sondern durch numerischen Homogenisierung am
RVE bestimmt. Aufgrund der Versuchsführung mit uniaxialer Belastung zeigen die betrachteten
Spannungs-Zeit-Kurven keine Sensitivität bezüglich der Querkontraktionszahlen.
4.4.7 Validierung am Ein-Element-Modell
Zur Validierung der UMAT wurde das zeitabhängige Querdehnverhalten sowie der Einfluss vo-
lumetrischer Deformationsanteile am Ein-Element-Modell untersucht und mit den Ergebnissen
des RVE abgeglichen (siehe auch Abschnitt 4.3). Die Versuchsführung am Ein-Element-Modell
entspricht der in Abschnitt 3.5.7.1 beschriebenen Versuchsführung am RVE.
Abb. 4.57 zeigt die Verläufe der Querkontraktionszahlen ν12 und ν23 (links) und ν21 (rechts)
über der Zeit. Die qualitative Entwicklung der Querkontraktionszahl über der Versuchszeit wird
durch die UMAT richtig abgebildet. Der Verlauf von ν12 wird auch quantitativ gut abgebildet,
während die Verläufe von ν23 und ν21 zu Beginn übereinstimmen, mit zunehmender Versuchszeit
aber zunehmend voneinander abweichen.
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Abb. 4.57: Verläufe der Querkontraktionszahlen ν12 und ν23 (links) und ν21 (rechts) über der
Zeit von UMAT und RVE
Neben dem zeitabhängigen Querdehnverhalten wurde zudem der Einfluss volumetrischer De-
formationsanteile untersucht und den Ergebnissen des RVE gegenübergestellt. Die Versuche
wurden wie in Abschnitt 3.5.7.2 beschrieben durchgeführt. Allerdings wurden die Deformati-
onszustände angepasst, so dass die uniaxiale Dehnung quer zur Faserrichtung 0,5% entspricht.
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Im Rahmen der Identifikation der Modellparameter wurden die Parameter in Querrichtung
über den Deformationsbereich bis 0,5% Maximaldehnung angepasst. Für darüber hinaus ge-
hende Deformationen ist der identifizierte Parametersatz streng genommen nicht gültig.
Die angepassten Deformationszustände sind durch die Gleichungen
˜˜V ol 1′ =
 0.002391 0 00 0.002391 0
0 0 0.002391
 , (4.41)
˜˜V ol 2′ =




˜˜V ol 3′ =
 −0.0000615 0 00 0.005 0
0 0 −0.002005
 (4.43)
gegeben. Die korrespondierenden Verläufe der Spannung σ22 von UMAT und RVE sind in den
Abbildungen 4.58 und 4.59 dargestellt. Wie das RVE zeigt auch die UMAT für den Defor-
mationszustand V ol 1′ eine geringe Spannungsrelaxation, während V ol 2′ zu rein elastischem
Verhalten führt. Im Falle der uniaxialen Deformation V ol 3′ zeigt die UMAT zunächst ein ver-
zögertes Relaxationsverhalten, für hinreichend große Versuchszeiten wird der Kurvenverlauf des
RVE durch die UMAT jedoch gut abgebildet.
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Abb. 4.58: Verläufe der Spannung σ22 über der Versuchszeit für die Deformationszustände
V ol 1′ (links) und V ol 2′ (rechts) von UMAT und RVE
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Abb. 4.59: Verläufe der Spannung σ22 über der Versuchszeit für den Deformationszustand
V ol 3′ von UMAT und RVE
4.4.8 Validierung im Probenmaßstab anhand virtueller
Kurzbiegeversuche
Zur weiteren Validierung des homogenisierten Materialmodells wurde die UMAT auf einen
virtuellen Kurzbiegeversuch eines 2mm UD-Laminats in Faserrichtung angewendet. Die Pro-
benabmessung und die Versuchsführung wurden dabei in Anlehnung an den ILSS-Versuch ge-
wählt und sind in Abschnitt 3.7 beschrieben. Die Verschiebung der Druckfinne von 0, 25mm
wurde über einen Zeitraum von einer Sekunde linear aufgeprägt. Anschließend wurde die Ver-
schiebung für die Dauer von 2 h konstant gehalten. Das Ziel war es hierbei, das Materialmodell
anhand eines komplexeren FE-Modells mit variierenden Belastungszuständen hinsichtlich der
Plausibilität der Ergebnisse und der Stabilität der Berechnung zu bewerten. Dementsprechend
wurde der Kurzbiegeversuch ausgewählt, da hier neben einer inhomogenen Spannungsvertei-
lung über den Querschnitt zudem ein kombinierter Belastungszustand aus Normalspannungen
und transversalen Schubspannungen vorliegt.
Der Verlauf des Biegemoduls über die Versuchszeit ist in Abb. 4.60 dargestellt. Mit voranschrei-
tender Versuchszeit nimmt der Biegemodul kontinuierlich ab.
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Abb. 4.60: Verlauf des Biegemoduls über der Versuchszeit
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Wie in Abschnitt 4.3.4 gezeigt wurde, sind in Faserrichtung keine Relaxationseffekte zu erwar-
ten. Daher ist davon auszugehen, dass die induzierten Normaldehnungen in Faserrichtung keine
Relaxationseffekte hervorrufen und entsprechend die transversalen Schubbelastungsanteile zum
beobachteten Relaxationsverhalten führen. Daher wurden neben dem Verlauf des Biegemoduls
über der Versuchszeit (siehe Abb. 4.60) die Normalspannungen σ11 und -dehnungen 11 in Fa-
serrichtung (S11, LE11) und die transversalen Schubspannungen σ13 und -dehnungen 13 (S13,
LE13) anhand von Pfaden entlang der Probendicke ausgewertet (siehe Abb. 4.61 und 4.62).
Abb. 4.61: Konturplots der Spannung σ11 in Faserrichtung (S11)
Abb. 4.62: Konturplots der transversalen Schubspannung σ13 (S13)
Abb. 4.63 zeigt den Verlauf der Spannung und der Dehnung über der Probenhöhe, jeweils am
Ende der Belastung, nach 10 s und am Ende des Versuchs, nach 7210 s. Neben der Spannung
in Faserrichtung nimmt auch die Dehnung in entsprechendem Maße ab, so dass von einer rein
elastischen Entspannung in Faserrichtung ausgegangen werden kann.
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Abb. 4.63: Verläufe der Spannung σ11 (links) und der Dehnung 11 (rechts) entlang des in
Abb. 4.61 dargestellten Pfades
Abb. 4.64 zeigt den Verlauf der transversalen Schubspannung und der korrespondierenden
Schubdehnung über der Probenhöhe, jeweils am Ende der Belastung, nach 10 s und am En-
de des Versuchs, nach 7210 s. Auch hier nimmt das Spannungsniveau mit zunehmender Ver-
suchszeit ab, allerdings nimmt die transversale Schubdehnung gleichzeitig zu. Dementsprechend
nimmt die transversale Schubsteifigkeit des UD-Laminats relaxationsbedingt mit zunehmender
Versuchszeit ab und führt im Laufe des Versuchs zu einer Änderung des Gleichgewichtsdefor-
mationszustands, der die beobachtete Abnahme des Biegemoduls begründet.
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Abb. 4.64: Verläufe der Spannung σ13 (links) und der Dehnung 13 (rechts) entlang des in
Abb. 4.62 dargestellten Pfades
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4.4.9 Diskussion und Fazit
Wie bereits in Abschnitt 4.3.5 diskutiert wurde, können plastische Deformationen im be-
trachteten Deformationsbereich unabhängig von der Belastungsrichtung vernachlässigt werden.
Dementsprechend wurde zur homogenisierten Beschreibung des makroskopischen Deformati-
onsverhaltens des thermoplastischen UD-Verbundes ein dreidimensionales, orthotrop viskoelas-
tisches Modell formuliert. Um das mit steigender Dehnung zunehmend viskose Verhalten des
untersuchten Materials abzubilden, wurde ein richtungsabhängiger, nichtlinear viskoelastischer
Ansatz in Abhängigkeit der Dehnung implementiert.
Hinsichtlich seines grundlegenden Aufbaus entspricht das Modell einem sogenannten genera-
lisierten Maxwell-Modell, auch bekannt als Wiechert-Modell, mit einem Feder-Element und
zwei Feder-Dämpfer-Elementen (Maxwell-Elemente). Im Hinblick auf die Beschreibung von
isotropem viskoelastischen Verhalten finden sich in der Literatur häufig generalisierte Maxwell-
Modelle mit einer deutlich größeren Anzahl an Feder-Dämpfer-Elementen. Dabei gilt, je mehr
Feder-Dämpfer-Elemente, desto genauer kann das gesamte Relaxationsspektrum eines Materi-
als im Zeitraum von wenigen Sekunden bis zu mehreren Jahren abgebildet werden. Bei der hier
betrachteten dreidimensionalen, orthotropen Formulierung bringt aber jedes einzelne Feder-
Dämpfer-Element bereits eine Vielzahl an zu identifizierenden Parametern mit sich. Die An-
zahl an unabhängigen Parametern steigt somit mit zunehmender Anzahl an Feder-Dämpfer-
Elementen extrem an, was das Modell in der praktischen Anwendung entsprechend unhandlich
macht. Zudem sind nach Zienkiewicz et al. [56] in der praktischen Anwendung selten mehr als
zwei Feder-Dämpfer-Elemente notwendig.
Zur numerischen Beschreibung des Kriech- und Relaxationsverhaltens der betrachteten Werk-
stoffe wurde die Konstitutivgleichungen der einzelnen Elemente in eine inkrementelle, nume-
risch lösbare Form überführt. Für die Differentialgleichung, die das Verhalten der orthotro-
pen Maxwell-Elemente in Abhängigkeit der Dehnrate, der Spannungsänderungsrate und der
momentanen Spannung beschreibt wurde der zentrale Differenzenquotient verwendet, um die
numerisch lösbare Form zu erhalten. Durch die numerische Approximation der Differentialglei-
chung wird innerhalb eines Zeitinkrementes eine stückweise lineare Änderung der Spannung
angenommen, die in Realität jedoch nichtlinear ist. Um den dadurch entstehenden Fehler klein
zu halten müssen im Falle hinreichend großer nichtlinearer Änderungen kleine Zeitinkremente
verwendet werden. Auch Zocher et al. [51] beschreiben diesen approximationsbedingten Fehler
und schlagen die Verwendung kleiner Zeitinkremente vor. Dies führt jedoch in Verbindung mit
vergleichsweise langen Versuchszeiten von Kriech-, bzw. Relaxationsversuchen zu hohen Re-
chenzeiten. Daher wurde wurde ein Toleranzkriterium eingeführt (siehe Gleichung 4.39), das es
ermöglicht die Zeitinkrementierung in der FE-Software ABAQUS so zu steuern, dass auch bei
Verwendung von automatischer Zeitinkrementierung der Fehler klein bleibt.
Um den in Abschnitt 4.3.2 beschriebenen Einfluss volumetrischer Deformationsanteile auf das
makroskopische Verformungsverhalten des UD-Verbundes auch homogenisiert abzubilden, wur-
de im Modell eine isochor-volumetrische Entkopplung umgesetzt. Dabei wurde berücksichtigt,
dass zur Bestimmung des volumetrischen Anteil zunächst eine Zerlegung des Deformations-
zustandes in seine uniaxialen Normaldehnungen durchzuführen ist (vgl. Abschnitt 4.3.2 und
4.4.3). Dadurch wurde erreicht, dass die mit zunehmend volumetrischem Deformationsanteil
abnehmende Viskoelastizität des Materials gut abgebildet wird. Weiterhin führt die elasti-
sche Beschreibung des volumetrischen Deformationsanteils und die viskoelastische Beschreibung
des deviatorischen Anteils dazu, dass die Zeitabhängigkeiten der richtungsabhängigen Quer-
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kontraktionszahlen korrekt abgebildet werden. Bei Vernachlässigung der isochor-volumetrische
Entkopplung sind die Querkontraktionszahlen zeitunabhängig. Eine derartige Entkopplung von
elastisch und viskoelastischem Verhalten, basierend auf den volumetrischen bzw. deviatorischen
Deformationsanteilen, wird in den im Stand der Forschung angeführten Arbeiten zur Beschrei-
bung von anisotropem viskoelastischen Verhalten mehrheitlich nicht erwähnt (siehe Abschnitt
2.3). Weiterhin werden auch keine Hinweise zur Abbildung des zeitabhängigen Querdehnverhal-
tens gegeben. Einzig Kaliske [53] weist auf die Notwendigkeit zur Entkopplung von volumetri-
schen und deviatorischen Anteile hin und formuliert die viskoelastischen Konstitutivgleichungen
basierend auf dem deviatorischen Deformationsanteil. Allerdings wird die Abbildung des zeit-
abhängigen Querdehnverhaltens auch von Kaliske nicht erwähnt.
Die Parameter des homogenisierten Materialmodells wurden anhand der Relaxationsversuche
mit inkrementeller Belastung und der Kriechversuche mit inkrementeller Be- und Entlastung
am RVE mit 50% Faservolumengehalt ermittelt. Dabei zeigt das im Rahmen dieser Arbeit
formulierte Modell eine hohe Prognosegüte für das richtungs- und zeitabhängige Deformations-
verhalten des thermoplastischen UD-Verbundes (siehe Abschnitt 4.4.6). Durch die Implemen-
tierung des zuvor beschriebenen nichtlinear viskoelastischen Ansatz wird das mit steigender
Dehnung zunehmend viskoelastische Verhalten des Materials sehr gut wiedergegeben. Einzig
bei den Kriechversuchen unter Schubbelastung in der 23- und insbesondere der 12-Ebene zeigt
sich eine vergleichsweise große Kurvenabweichung während der Entlastungsphasen. Wie in Ab-
schnitt 4.3.4.3 beschrieben, treten im UD-Material im betrachteten Deformationsbereich unter
Schubbelastungen plastische Deformationen in der Matrix auf. Diese werden durch das hier
formulierte makroskopische Modell jedoch nicht abgebildet. Dementsprechend wird die beob-
achtete Kurvenabweichung auf plastische Deformationen im UD-Material zurückgeführt.
Zur Validierung des Modells wurde ein Relaxationsversuch an einer virtuellen Couponproben
unter Kurzbiegebelastung in Faserrichtung durchgeführt. Die Versuchsdurchführung wurde an
Versuche zur Bestimmung der intralaminaren Schubfestigkeit (ILSS) angelehnt. Diese Versuchs-
führung wurde gewählt, da durch die Kurzbiegebelastung eine kombinierte Belastung aus Nor-
malspannungen und transversaler Schubspannung entsteht. Dadurch konnte nachgewiesen wer-
den, dass das Modell physikalisch plausibles Verhalten zeigt und zudem auch bei Anwendung
auf komplexere Modelle stabiles Berechnungsverhalten zeigt. Es konnte gezeigt werden, dass
der Biegemodul der Couponprobe ein signifikant zeitabhängiges Verhalten aufweist, obwohl
die resultierenden Normaldehnungen der Biegebelastung vollständig durch die unidirektionalen
Fasern abgestützt werden. Die transversalen Schubdehnungen hingegen werden hauptsächlich
über die thermoplastische Matrix übertragen. Dadurch nimmt die transversale Schubsteifigkeit
relaxationsbedingt mit zunehmender Versuchszeit deutlich ab. Als Folge entsteht eine Umvertei-
lung der Deformationsanteile innerhalb der Couponprobe, die das globale Relaxationsverhalten
des Biegemoduls begründet (siehe Abschnitt 4.4.8).
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4.5.1 Ermittlung der zeitabhängigen Steifigkeitskennwerte
Tab. 4.14 zeigt den elastischen Kennwertsatz des Köper-Mesomodells in Abhängigkeit der Ver-
suchszeit und der Stapelfolge. Neben den Kennwerten für Zugbelastung (Index Z) sind zu-
sätzlich die Normalsteifigkeiten unter Druckbelastung (Index D) angegeben. Da es sich um ein
balanciertes Gewebe handelt gilt E1 = E2.
Tab. 4.14: Steifigkeitskennwerte des Mesomodells in Abhängigkeit der Versuchszeit für inpha-
sige und gegenphasige Stapelfolge in transversaler Richtung (vgl. Abb. 2.5)
inphasig gegenphasig
t E1Z , E2Z E1D , E2D ν12Z G12Z E1Z , E2Z E1D , E2D ν12Z G12Z
[s] [MPa] [MPa] [ ] [MPa] [MPa] [MPa] [ ] [MPa]
10 40866, 7 26162,0 0, 271 2175, 3 54547, 2 54464,0 0, 0250 2178, 8
100 40571, 4 25506,9 0, 273 2066, 0 54363, 7 54254,8 0, 0248 2070, 4
1000 39587, 0 23616,1 0, 282 1768, 8 53788, 2 53638,9 0, 0236 1772, 4
10000 37926, 2 20579,7 0, 297 1435, 3 52806, 2 52588,0 0, 0216 1437, 6
Es zeigt sich, dass die Stapelfolge einen deutlichen Einfluss auf die Normalsteifigkeiten und
die Querkontraktionszahl hat. Bei inphasiger Stapelfolge sind die Normalsteifigkeiten E1 und
E2 signifikant kleiner als bei spiegelsymmetrischer Stapelfolge. Dahingegen ist die Querkon-
traktionszahl etwa um eine Größenordnung größer. Zudem zeigt sich eine starke Zug/Druck-
Asymmetrie von E1 und E2. Bei gegenphasiger Stapelfolge hingegen liegt keine erkennbare
Zug/Druck-Asymmetrie vor.
Das Mesomodell mit gegenphasiger Stapelfolge zeigt im Vergleich eine deutlich geringere Nei-
gung zur Spannungsrelaxation. Dementsprechend nehmen E1 und E2 mit zunehmender Ver-
suchszeit vergleichsweise moderat ab. Bei balancierten Gewebestrukturen sind mit der umge-
benden unverstärkten Matrix sowie den Rovings quer zur Belastungsrichtung große Anteile
an Werkstoffvolumen vorhanden, die unter der vorgegebenen Belastung deutliche Relaxations-
neigung zeigen. Im Verbund ist der Anteil der Materialsteifigkeit dieser Konstituenten an der
Gesamtsteifigkeit nicht zu vernachlässigen. Dementsprechend zeigt sich deren Relaxationsnei-
gung auch in der Gesamtsteifigkeit des Verbundes. Bei inphasiger Stapelfolge werden die imprä-
gnierten Rovings aufgrund der Deformation in transversale Richtung verstärkt inhomogen auf
Biegung belastet. Dies begründet zum einen das geringere makroskopische Normalsteifigkeits-
niveau und führt zum anderen, wie in Abschnitt 4.4.8 anhand des virtuellen Kurzbiegeversuchs
gezeigt, zu verstärkter Relaxationsneigung.
Zur besseren Vergleichbarkeit des Relaxationsverhaltens der unterschiedlichen untersuchten
Konfiguratonen sind die zeitabhängigen Steifigkeitskennwerte in Abb. 4.65 normiert über der
Versuchszeit dargestellt. Hierbei wurden die Steifigkeiten jeweils auf ihren Wert bei einer Ver-
suchszeit von 10 s bezogen.
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Abb. 4.65: Verläufe der normierten Materialsteifgkeit E1 (links) und G12 (rechts) über der
Versuchszeit
In Übereinstimmung mit den Untersuchungen zum Einfluss von Ondulationen auf die Relaxati-
onsneigung in Abschnitt 4.3.3, zeigt das Mesomodell mit periodischer Stapelfolge unter Druck-
belastung eine deutlich verstärkte Relaxationsneigung. Mit steigender Drucklast prägen sich die
Ondulationen stetig stärker aus, was eine stetige Abnahme der Normalsteifigkeit mit sich bringt
und Spannungsrelaxationen begünstigt (siehe auch Abschnitt 4.3.3). Für Gewebelaminate mit
inphasiger Stapelfolge besteht daher unter Druck verstärkt die Gefahr des zeitverzögerten Ver-
sagens aufgrund von Kriechdeformationen. Unter Schubbelastung zeigt sich erwartungsgemäß
aufgrund des stark matrixdominierten Verhaltens eine hohe Relaxationsneigung. Hierbei ist
jedoch kein Einfluss der Stapelfolge erkennbar (siehe Abb. 4.65).
4.5.2 Einfluss biaxialer Belastung
Zur Ermittlung des Einflusses biaxialer Belastungen auf das zeitabhängige Deformationsverhal-
ten des GPA6/CF-Köper Verbundes wurden die in Abschnitt 3.6.4.2 vorgestellten Dehnungs-
kombinationen am RVE aufgeprägt. Die resultierenden Verläufe der normierten Spannung über
der Versuchszeit sind in Abb. 4.66 dargestellt.
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Abb. 4.66: Verläufe der normierten Spannung S11 über der Versuchszeit für inphasige (links)
und gegenphasige Stapelfolge (rechts)
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Für die inphasige Stapelfolge ist eine leichte Abhängigkeit der Relaxationsneigung zum Überla-
gerungsverhältnis R erkennbar. Bei äquibiaxialer Belastung (R = 1) ist die Relaxationsneigung
geringer als bei uniaxialer Belastung (R = 0). Bei entgegengerichtet äquibiaxialer Belastung
(R = −1) zeigt sich im Vergleich die größte Relaxationsneigung. Für die gegenphasige Stapel-
folge ist hingegen kein nennenswerter Einfluss auf die Relaxationsneigung erkennbar.
Der Einfluss unterschiedlicher Lastkombinationen bei inphasiger Stapelfolge ist auf die un-
terschiedlichen resultierenden Deformationen in transversaler Richtung zurückzuführen. Wie
bereits in Abschnitt 4.5.1 gezeigt wurde, steigt die Relaxationsneigung mit zunehmender De-
formation in transversaler Richtung an. Bei äquibiaxialer Belastung sind diese Deformationen
vergleichsweise gering (siehe Abb. 4.67), wodurch sich das Deformationsverhalten stark dem
Verhalten der gegenphasigen Konfiguration annähert. Bei uniaxialer bzw. entgegengerichtet
äquibiaxialer Dehnung sind die Deformationen in transversaler Richtung deutlich stärker aus-
geprägt (siehe Abb. 4.67). Dementsprechend führen die zunehmenden transversalen Deforma-
tionen zu steigender Relaxationsneigung.
Abb. 4.67: Konturplot der Knotenverschiebungen in transversaler Richtung für inphasige Sta-
pelfolge und entgegengerichtet äquibiaxialer (links) und äquibiaxialer Belastung
(rechts)
4.5.3 Validierung am Experiment
Abb. 4.68 zeigt die Ergebnisse des Mesomodells in der inphasigen und der gegenphasigen Konfi-
guration sowie des Experiments für den Relaxationsversuch mit inkrementeller Belastung (siehe
auch 4.1.3) in Faserrichtung. Dargestellt sind die Verläufe des E-Moduls über der Versuchszeit.
Wie bereits in Abschnitt 4.5.1 gezeigt, unterscheiden sich die Verläufe der in- und gegenphasigen
Konfiguration am Mesomodell stark hinsichtlich des Steifigkeitsniveaus, wie auch der Relaxati-
onsneigung. Der experimentell ermittelte Verlauf liegt zwischen den am Mesomodell ermittelten
Grenzen der in- und gegenphasigen Varianten. Zu Beginn zeigt der Verlauf die Charakteristika
der gegenphasigen Variante, mit vergleichsweise geringer Relaxationsneigung und nahezu konti-
nuierlich abnehmender Materialsteifigkeit. Ab dem dritten Belastungsinkrement ändert sich das
Deformationsverhalten des GPA6/CF-Köpergewebes erkennbar. Die Steifigkeit nimmt während
der inkrementellen Erhöhung der Belastung verstärkt zu. In der anschließenden Haltephase ist
die Relaxationsneigung nun deutlich erhöht. Der experimentelle Verlauf zeigt nun vermehrt
die Charakteristika des Mesomodell mit inphasiger Konfiguration. Dafür spricht auch, dass die
Steifigkeit im Experiment zum Ende hin erneut ansteigt.
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Abb. 4.68: Verlauf der Materialsteifigkeit E1 (Sekantenmodul) über der Versuchszeit
Abb. 4.69 zeigt die Verläufe des Schubmoduls über der Versuchszeit. Zwar wird die relaxa-
tionsbedingte zeitabhängige Entwicklung des Schubmoduls durch das Mesomodell qualitativ
richtig beschrieben, quantitativ zeigen sich jedoch deutliche Abweichungen. Das Modell sagt
ein deutlich steiferes Verhalten voraus. Zudem zeigt die experimentelle Kurve deutlich stärker
ausgeprägtes Relaxationsverhalten mit wesentlich kürzeren Retardationszeiten.
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Abb. 4.69: Verlauf des Schubmoduls G12 (Sekantenmodul) über der Versuchszeit
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4.5.4 Fazit und Diskussion
In realen Gewebelaminaten treten in der Regel statistisch variierende Phasenverschiebungen
zwischen den einzelnen Lagen auf. Anhand des Mesomodell konnte gezeigt werden, dass die
Stapelfolge bzw. deren Phasenverschiebung zueinander einen großen Einfluss auf die Steifigkeit
und die Relaxationsneigung des Laminates hat. Bei inphasiger Stapelfolge treten vergleichswei-
se große Deformationen in transversaler Richtung auf. Dadurch entsteht eine biegedominierte
Belastung der einzelnen Rovings, was die makroskopische Relaxationsneigung des Laminates
erhöht. Bei gegenphasiger Stapelfolge sind diese Deformationen in transversaler Richtung wei-
testgehend gesperrt. Dies führt im Vergleich zur inphasigen Stapelfolge zu einer höheren Stei-
figkeit und einer geringeren Relaxationsneigung.
Beim Vergleich des Mesomodells mit inphasiger und gegenphasiger Stapelfolge mit dem experi-
mentellen Relaxationsversuch in Faserrichtung (vgl. Abb. 4.68) wird ersichtlich, dass der Verlauf
zunächst das charakteristische Verhalten der gegenphasigen Konfiguration zeigt und mit stei-
gender Deformation zunehmend das charakteristische Verhalten der inphasigen Konfiguration
annimmt. Es ist daher anzunehmen, dass sich die transversalen Deformationen der einzelnen
Lagen innerhalb der Probe zunächst gegenseitig sperren. Mit zunehmender makroskopischer
Normaldehnung wird die thermoplastische Zwischenschicht durch die gegenläufigen Deforma-
tionen der Einzelschichten zunehmend belastet. Bei hinreichend großen Dehnungen entstehen
dadurch großflächig Delaminationen im Laminat. Diese ermöglichen es den einzelnen Lagen,
sich in transversaler Richtung frei zu deformieren und begründen den Übergang vom charakte-
ristisch gegenphasigen Verhalten zum charakteristisch inphasigen Deformationsverhalten. Das
Auftreten von Delamination im Zugversuch wird auch von Bothelo et al. [7] beschrieben. Bei
Kohlenstofffaser-Leinwandgeweben mit Polyamid-6 bzw. Polyamid-66 Matrix wurde beobach-
tet, dass bereits ab etwa 20% der Zugfestigkeit Delaminationen auftreten.
Durch das Aufprägen biaxialer Belastungen am Mesomodell konnte nachgewiesen werden, dass
ebene Lastkombinationen bei beliebiger Stapelfolge keinen nennenswerten Einfluss auf die Re-
laxationsneigung des Laminates haben. Eine Ausnahme stellt hierbei die inphasige Stapelfolge
dar. Bei inphasiger Stapelfolge treten in Abhängigkeit der Lastkombinationen unterschiedlich
stark ausgeprägte Deformationen in transversaler Richtung auf, wodurch sich Unterschiede in
der Relaxationsneigung ergeben.
Eine quantitativ richtige Vorhersage des richtungs- und zeitabhängigen Deformationsverhaltens
des GPA6/CF-Köpergewebes ist anhand des hier vorgestellten Mesomodells nicht möglich. Das
Verhalten eines Gewebelaminates ist nicht allein durch das Deformationsverhalten der Ein-
zelschicht bestimmt, sondern wird zusätzlich durch die Stapelung einzelner Lagen beeinflusst.
Neben der bereits beschriebenen Phasenverschiebung, hat auch der in der Literatur als yarn
nesting beschriebene Effekt einen Einfluss, der im idealen Mesomodell nicht abgebildet werden
kann. Hier verschieben sich einzelne Rovings innerhalb einer Lage, um Rovings einer benach-
barten Lage auszuweichen. Entsprechend ist es nicht möglich, das Deformationsverhalten eines
Laminates anhand einer idealen, einlagigen Elementarzelle des Verbundes quantitativ richtig
vorherzusagen. Dennoch zeigt das Mesomodell zuverlässig die Grenzen des Deformationsverhal-
tens, im Hinblick auf Steifigkeit und Relaxationsneigung auf und ermöglicht es, die wesentlichen
Deformationseffekte qualitativ richtig darzustellen und zu untersuchen.
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4.6 Homogenisierte Modellierung des
GPA6/CF-Köpergewebes
Zur homogenisierten Beschreibung des richtungs- und zeitabhängigen Verhaltens des im Rah-
men dieser Arbeit untersuchten GPA6/CF-Köpergewebes wird im Folgenden ein orthotropes
generalisiertes Maxwell-Modell zur Verwendung mit finiten Schalenelementen formuliert. Das
Modell entspricht in weiten Teilen dem in Abschnitt 4.4 vorgestellten dreidimensionalen Modell.
Daher wird an dieser Stelle im Hinblick auf die Konstitutivgleichungen und die Implementierung
des Modells ausschließlich auf die Unterschiede zum Modell aus Abschnitt 4.4 eingegangen. Zu-
nächst werden die angepassten Konstitutivgleichungen vorgestellt. Anschließend werden die Mo-
dellparameter anhand der experimentellen Versuche am GPA6/CF-Köpergewebe identifiziert
und die Ergebnisse des Materialmodells den experimentellen Ergebnissen gegenübergestellt.
4.6.1 Konstitutivgleichungen für den ebenen Spannungszustand
Wie in Abschnitt 4.4 beschrieben, besteht auch hier der grundlegende Aufbau des Modells aus
einer Parallelschaltung einer Hookschen Feder und zwei Maxwell-Elementen. Der schematische
Aufbau des dadurch entstehenden orthotropen, generalisierten Maxwell-Modells ist in Abb.
4.49 dargestellt. Dementsprechend ergibt sich die Gesamtspannung als Summe der Spannungen
der einzelnen Pfade (siehe Gleichung 4.9). Der Spannungstensor der Feder wird dabei anhand
des verallgemeinerten Hookschen Gesetzes für den ebenen Spannungszustand
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bestimmt. Dabei ist i = 1..2, ohne Summation über i. Wie bereits in Abschnitt 4.4.2 beschrie-
ben, ist der Tensor der Retardationskonstanten Θ˜FD unsymmetrisch.
4.6.2 Implementierung
Anhand des Mesomodells des GPA6/CF-Köper Verbundes (siehe Abschnitt 4.5.2) konnte ge-
zeigt werden, dass unterschiedliche Normaldehnungskombinationen unter Vorgabe eines ebenen
Spannungszustandes einen vernachlässigbaren Einfluss auf die Zeitabhängigkeit des Deforma-
tionsverhaltens bzw. auf die Relaxationsneigung haben. Die Vorgabe eines ebenen Spannungs-
zustandes führt dazu, dass nur geringe volumetrische Deformationsanteile auftreten. Im Unter-
schied zum dreidimensionalen Modell (siehe Abschnitt 4.4.2) wird daher hier auf eine Aufteilung
der Dehnungsinkremente in volumetrische und deviatorische Anteile verzichtet.
Stattdessen wurde die experimentell nachgewiesene Zug/Druck-Asymmetrie der Materialsteifig-
keit (siehe Abschnitt 4.1.3) implementiert. Dazu wird in jedem Zeitschritt der Dehnungszustand
im Element gemäß der Gleichungen (4.48) und (4.49) in seine uniaxialen Dehnungen zerlegt.
11 =
1 − 2ν12
ν12ν21 − 1 (4.48)
22 =
2 − 1ν21
ν12ν21 − 1 (4.49)
Abhängig vom Vorzeichen der jeweiligen uniaxialen Dehnungen wird der entsprechende Zug-
oder Drucksteifigkeitskennwert zur Berechnung des aktuellen Spannungsinkrementes herange-
zogen. Dies war beim 3D-Modell nicht notwendig. Die ideale Struktur des UD-Mikromodells,
das als Grundlage für die Entwicklung des 3D-Modells verwendet wurde, zeigt kein unterschied-
liches Verhalten unter Zug- und Druckbelastung.
Zur Berechnung des Spannungsinkrementes wird jeweils der Dehnungszustand am Ende des
aktuellen Zeitinkrementes betrachtet und in Abhängigkeit der Vorzeichen der uniaxialen Deh-
nungen der zugehörige Steifigkeitskennwert verwendet. Streng genommen sind innerhalb des
Zeitinkrementes in dem ein Vorzeichenwechsel stattfindet aber sowohl Zug- als auch Druckstei-
figkeitskennwerte wirksam. Jeweils im Anteil der positiven und negativen Dehnung innerhalb
des Zeitinkrementes. Je größer das Zeitinkrement beim Durchschreiten des Nulldurchganges
ist, desto größer ist auch der entstehende Fehler. Es ist daher darauf zu achten, dass das Zei-
tinkrement in dem ein Vorzeichenwechsel stattfindet hinreichend klein ist. Dementsprechend
wird im Modell in jedem Inkrement überwacht, ob ein Vorzeichenwechsel stattfindet. Ist dies




> ∆ii mit i = 1..2, ohne Summation über i (4.50)
verletzt, so wird das aktuelle Zeitinkrement verworfen und mittels der Formel





ein neues Zeitinkrement bestimmt, für das die Bedingung in Gleichung (4.50) erfüllt ist. Durch
den linearen Zusammenhang zwischen ∆t und ∆ii lässt sich durch (4.51) die genaue Zeitin-
krementgröße bestimmen für die gilt:
ϕTol = ∆ii.
Um die Ungleichung (4.50) zu erfüllen wird zusätzlich mit dem Faktor 0,9 multipliziert.
4.6.3 Identifikation der Modellparameter
Der im Rahmen der Parameteridentifikation ermittelt Parametersatz ist Tab. 4.15 zu entneh-
men. Er wurde durch Anpassung der Modellparameter an die experimentellen Versuche des
GPA6/CF-Köpergewebes bestimmt.
Tab. 4.15: Identifizierter Parametersatz
E1 E2 ν12 G12 E1D E2D
56604 56604 0, 034 2312 44445 44445
τ11 τ12 τ13 τ21 τ22 τ23
5 5 120 50 50 520
f1F∞ f2F∞ f3F∞ α1 α2 α3
0, 75 0, 75 0, 5 300 300 125
Dabei sind
El = ElF + ElM1 + ElM2 (4.52)
die richtungsabhängigen Gesamtsteifigkeiten des Modells mit
ElF = flF (αl, flF∞)El, (4.53)
ElM1 = flM1(αl, flM1∞)El, (4.54)
ElM2 = flM2(αl, flM2∞)El (4.55)
und l = 1..3. Die Funktionen flF (αl, flF∞), flM1(αl, flF∞) und flM2(αl, flF∞) sind Koeffizien-
ten, die die Gesamtsteifigkeit El in die Steifigkeiten der einzelnen Pfade des generalisierten
Maxwell-Modells aufteilen. Der Index D bei den Steifigkeitskennwerten kennzeichnet hierbei
die Modellparameter für Druckbelastung. Die Parameter αl und flF∞ entstammen der nichtli-
near viskoelastischen Modellerweiterung (vgl. Abschnitt 4.4.4).
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4.6.3.1 Quasistatische Versuche
Abb. 4.70 zeigt die Spannungs-Dehnungs-Verläufe der quasistatischen Zugversuche sowie des
Druckversuchs jeweils im Vergleich zu den experimentellen Kurven. Die Dehnratenabhängigkeit
der Materialsteifigkeit wird durch das viskoelastische Modell gut wiedergegeben. Ebenso wird
auch die verringerte Drucksteifigkeit richtig abgebildet.
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Abb. 4.70: Vergleich der Spannungs-Dehnungs-Verläufe aus Simulation und Experiment:
Zugversuche (links) und Druckversuche (rechts)
4.6.3.2 Statische Versuche
In Abb. 4.71 sind die Verläufe der Spannung (links) sowie der Materialsteifigkeit in Form des
Sekantenmoduls (rechts) eines Zugrelaxationsversuchs mit inkrementeller Belastung über die
Versuchszeit aufgetragen. Zur Auswertung des Steifigkeitsverlaufs wurde dabei zu jedem Zeit-
punkt die Ursprungssekante verwendet. Neben den Verläufen der Simulation, sind die Verläufe
eines repräsentativen experimentellen Versuchs am GPA6/CF-Köpergewebe dargestellt.
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Abb. 4.71: Verläufe der Spannung (links) und des E-Moduls (rechts) über der Versuchszeit
aus Simulation und Experiment
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Verglichen mit dem experimentellen Verlauf des Sekantenmoduls zeigt die Simulation ein zu
steifes Verhalten. Qualitativ wird das zeitabhängige Deformationsverhalten über den betrach-
teten Deformationsbereich durch den identifizierten Parametersatz (siehe Tab. 4.15) jedoch gut
beschrieben. Dabei ist anzumerken, dass die ermittelte Steifigkeit des Versuchs wie auch der
Simulation innerhalb des experimentell ermittelten Streubereichs liegt (siehe Tab. 4.4).
Das Materialverhalten im Druckkriechversuch (siehe 4.72) wird ebenfalls gut beschrieben. Ins-
besondere die Kriechneigung während der Belastung wird richtig wiedergegeben. Allerdings
geht die Dehnung des Modells anders als im Versuch bei Entlastung nicht auf null zurück. Die-
ses Verhalten der bleibenden Dehnung wurde bereits in Abschnitt 4.4.6 beschrieben und konnte
dort auch experimentell nachgewiesen werden. Es ist daher zu erwarten, dass auch im experi-
mentellen Druckkriechversuch tatsächlich viskose Dehnungen zurückbleiben. Diese Dehnungen
sind mit Absolutwerten von etwa 0,05% sehr klein. Im Versuch können geringfügige Biegede-
formationen auftreten, die ausreichend sind, um die verbleibende Dehnung bei der Berechnung
des Dehnungssignals (vgl. Abschnitt 3.2) herauszumitteln. Es ist daher davon auszugehen, dass
die Entlastungsdehnung experimentell nicht zuverlässig ermittelt wurde.
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Abb. 4.72: Verlauf der Dehnung über der Versuchszeit im Druckkriechversuch aus Simulation
und Experiment
Aufgrund der geringen Querdehnung des Materialsystems ist die Querkontraktionszahl mit dem
in Abschnitt 3.2 beschriebenen induktiven Querdehnaufnehmer schwer zu bestimmen. Daher
wurde die Zeitabhängigkeit der Querkontraktionszahl anhand des in Abschnitt 4.5 vorgestellten
Mesomodells untersucht. Abb. 4.73 zeigt die Verläufe der Querkontraktionszahl über die Ver-
suchszeit im Relaxationsversuch. Dabei wird der Verlauf des hier vorgestellten Materialmodells
(UMAT ESZ) den Verläufen des Mesomodells in den Konfigurationen inphasig und gegen-
phasig gegenübergestellt. Die Querkontraktionszahl des Mesomodells zeigt zwar zeitabhängiges
Verhalten, allerdings unterscheidet sich der Verlauf sowohl quantitativ als auch qualitativ in
Abhängigkeit der Stapelfolge. Bei inphasiger Stapelung wird die Querkontraktionszahl mit zu-
nehmender Versuchszeit signifikant größer. Bei gegenphasiger Stapelfolge nimmt die ohnehin
deutlich geringere Querkontraktionszahl leicht ab. In realen Laminaten schwankt die Stapelfol-
ge nach Daggumati et al. [34] statistisch, so dass nicht vorher gesagt werden kann wie sich das
zeitabhängige Querdehnverhalten im jeweiligen Laminat ausprägt. Im Materialmodell wird die
Querkontraktionszahl daher in guter Näherung als zeitunabhängige Konstante beschrieben.
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Abb. 4.73: Verlauf der Querkontraktionszahl ν12 über die Versuchszeit im Relaxationsversuch
Auch das zeitabhängige Verformungsverhalten des Köpergewebes unter Schubbelastung wird
durch das Modell gut abgebildet. Die Verläufe der Schubspannung S12 und des Schubmoduls
G12 sind in Abb. 4.74 dargestellt.
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Abb. 4.74: Verläufe der Schubspannung (links) und des Schubmoduls (rechts) über der Ver-
suchszeit aus Simulation und Experiment
4.6.4 Validierung auf Bauteillevel
Zur Bewertung von Stabilität und Effizienz des Materialmodells sowie der Plausibilität der Er-
gebnisse wurde die UMAT auf die Simulation eines Vierpunkt-Biegeversuchs an einem Hutpro-
fil-Schalenmodell angewendet. Abb. 4.75 zeigt die Konturplots der in-plane Schubdehnung 12
(LE12) für die jeweils vierlagigen Lagenaufbauten [0/90]2s und [0/90,+/−45]s (quasi-isotrop)
bei gleicher Durchbiegung. Im Vergleich zum quasi-isotropen Lagenaufbau treten beim [0/90]2s
Lagenaufbau vergleichsweise große Schubdehnungen in den Flanken des Hutprofils auf. Zu-
dem ist die Reaktionskraft beim [0/90]2s Lagenaufbau deutlich kleiner und die zeitabhängige
Abnahme des Kraftniveaus stärker als beim quasisiotropen Lagenaufbau (siehe Abb. 4.76).
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Abb. 4.75: Konturplot der in-plane Schubdehnung 12 (LE12) für [0/90]2s Lagenaufbau
(oben) und quasi-isotropen Lagenaufbau (unten) bei gleicher Durchbiegung im
Vierpunkt-Biegeversuch
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Abb. 4.76: Verlauf der Reaktionskraft über der Versuchszeit
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Aufgrund der Biegebelastung entstehen im Bereich zwischen den unteren und oberen Auflagern
hohe transversale Schubbelastungen in den Stegen des Hutprofils. Beim [0/90]2s Lagenauf-
bau fehlen im Vergleich zum quasi-isotropen Lagenaufbau die 45◦-Lagen, die eine Abstützung
der transversalen Schubbelastung bewirken. So werden die einzelnen Lagen in den genannten
Bereichen jeweils hauptsächlich durch in-plane Schub belastet. Abb. 4.77 zeigt den Verlauf
der in-plane Schubdehnung (LE12) und der korrespondierenden Schubspannung (S12) über
der Versuchszeit. Der Verlauf wurde an einem repräsentativen Element des FE-Netzes im Be-
reich maximaler Transversalschubbelastung ausgewertet. Für den [0/90]2s Lagenaufbau ist die
Schubdehnung bereits am Ende der Belastung wesentlich größer als beim quasi-isotropen La-
genaufbau. Zudem nimmt sie mit steigender Versuchszeit weiterhin deutlich zu, während die
korrespondierende Schubspannung abnimmt. Im Gegensatz dazu ist die Schubdehnung beim
quasi-isotropen Aufbau sehr gering und bleibt über der Versuchszeit in guter Näherung kon-
stant. Dementsprechend ist auch die Schubspannung vergleichsweise klein und zeigt nur eine
geringe zeitabhängige Abnahme.
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Abb. 4.77: Verlauf der in-plane Schubdehnung 12 (LE12) (links) und der σ12 (S12) (rechts)
über der Zeit
Die schubweicheren Stege des Hutprofils mit [0/90]2s Lagenaufbau führen dazu das Deckel und
Flansche des Hutprofils weniger gestreckt bzw. gestaucht werden, da die Stege selbst stärker
schubdeformieren. Als Folge daraus ergibt sich die in Abb. 4.76 erkennbare geringere Reak-
tionskraft im Vierpunkt-Biegeversuch. Die ohnehin geringere Transversalschubsteifigkeit des
[0/90]2s Hutprofils nimmt zudem relaxationsbedingt mit steigender Versuchszeit vergleichswei-
se stark ab. Dadurch nehmen auch die Normaldehnungen in Deckel und Flanschen des [0/90]2s
Hutprofils aufgrund der zeitabhängigen Akkumulation der Deformation in den transversal-
schubbelasteten Stegen mit zunehmender Versuchszeit ab. Abb. 4.79 zeigt den Verlauf der
Normaldehnung 11 (LE11) und der korrespondierenden Normalspannung σ11 (S11) über der
Versuchszeit. Dabei wurden die Verläufe an einem repräsentativen Element des FE-Netzes im
Bereich maximal positiver Normaldehnungen ausgewertet. Ein ähnliches Verhalten wurde auch
beim numerischen Kurzbiegeversuch in Abschnitt 4.4.8 beobachtet. Demgegenüber bleibt die
Normaldehnung beim quasi-isotropen Lagenaufbau in guter Näherung konstant. Entsprechend
zeigt auch die Normalspannung eine nur geringe zeitabhängige Abnahme.
4 Ergebnisse 118
Abb. 4.78: Konturplot der Normaldehnung 11 (LE11) in Bauteillängsrichtung für [0/90]2s
Lagenaufbau (oben) und quasi-isotropen Lagenaufbau (unten) bei gleicher Durch-
biegung im Vierpunkt-Biegeversuch
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Abb. 4.79: Verlauf der Normaldehnung 11 (LE11) (links) und der Spannung σ11 (S11)
(rechts) über der Zeit
Stabilität und Effizienz des Modells werden anhand der Zeitinkrementierung der ABAQUS-
Berechnung am quasi-isotropen Lagenaufbau verdeutlicht (siehe STA-Datei in Abschnitt A.1).
Über alle Zeitinkremente hinweg werden nur wenig Gleichgewichtsiterationen benötigt. Zudem
werden in Verbindung mit automatischer Zeitinkrementierung große Zeitinkremente von bis
zu 1000 s erreicht. Die Berechnungszeit betrug bei achtfach paralleler Berechnung auf einer
Maschine mit Intel Xeon E5-2667 Prozessoren mit 3300MHz und 192GB Arbeitsspeicher 82 s
für den quasi-isotropen Lagenaufbau und 128 s für den [0/90]2s Lagenaufbau.
119 4.6 Homogenisierte Modellierung des GPA6/CF-Köpergewebes
4.6.5 Diskussion und Fazit
Zur homogenisierten Beschreibung des richtungs- und zeitabhängigen Verhaltens des im Rah-
men dieser Arbeit untersuchten GPA6/CF-Köpergewebes wurde ein orthotropes generalisiertes
Maxwell-Modell zur Anwendung auf finiten Schalenelementen formuliert. Das Modell entspricht
in weiten Teilen dem in Abschnitt 4.4 vorgestellten dreidimensionalen Modell. Dementsprechend
ergibt sich auch hier der grundlegend Aufbau des Modells aus der Parallelschaltung eines Feder-
Elementes mit zwei Feder-Dämpfer-Elementen (Maxwell-Elemente).
Anhand des Mesomodells des GPA6/CF-Köper Verbundes wurde gezeigt, dass Normaldeh-
nungskombinationen unter Vorgabe eines ebenen Spannungszustandes keinen nennenswerten
Einfluss auf die Zeitabhängigkeit des Deformationsverhaltens bzw. auf die Relaxationsneigung
haben. Im Unterschied zum dreidimensionalen Modell (vgl. Abschnitt 4.4) wird daher hier auf
eine Aufteilung der Dehnungsinkremente in volumetrische und deviatorische Anteile verzichtet.
Dementsprechend wird das Querdehnverhalten in guter Näherung zeitunabhängig abgebildet.
Aufgrund der geringen Querdehnung des Materialsystems ist die Querkontraktionszahl mit
dem in Abschnitt 3.2 beschriebenen induktiven Querdehnaufnehmer nur schwer zu bestimmen.
Daher wurde die Zeitabhängigkeit der Querkontraktionszahl anhand des Mesomodells unter-
sucht (vgl. Abschnitt 4.5). Die Querkontraktionszahl des Mesomodells zeigt zwar zeitabhängi-
ges Verhalten, allerdings unterscheidet sich der Verlauf sowohl quantitativ als auch qualitativ
in Abhängigkeit der Stapelfolge. Bei inphasiger Stapelung wird die Querkontraktionszahl mit
zunehmender Versuchszeit größer. Bei gegenphasiger Stapelfolge nimmt die ohnehin deutlich
geringere Querkontraktionszahl leicht ab (vgl. Tab. 4.14). In realen Laminaten schwankt die
Stapelfolge nach Daggumati et al. [34] statistisch, so dass nicht vorhergesagt werden kann, wie
sich das zeitabhängige Querdehnverhalten im jeweiligen Laminat ausprägt.
Anders als im dreidimensionalen makroskopischen Modell wurde die experimentell nachge-
wiesene Zug/Druck-Asymmetrie der Materialsteifigkeit (siehe Abschnitt 4.1.3) im Modell für
den ESZ implementiert. Dazu wird in jedem Zeitschritt der Dehnungszustand im Element in
seine uniaxialen Dehnungen zerlegt. Abhängig vom Vorzeichen der jeweiligen uniaxialen Deh-
nungen wird der entsprechende Zug- oder Drucksteifigkeitskennwert zur Berechnung des ak-
tuellen Spannungsinkrementes herangezogen. In Verbindung mit der inkrementellen Formulie-
rung des Materialmodells entsteht bei der Berechnung des Spannungsinkrementes aufgrund der
Zug/Druck-Asymmetrie ein Fehler, wenn innerhalb eines Zeitinkrementes ein Vorzeichenwech-
sel einer uniaxialen Dehnung auftritt. Zur Berechnung des Spannungsinkrementes wird jeweils
der Zustand der uniaxialen Dehnungen am Ende des aktuellen Zeitinkrementes betrachtet und
in Abhängigkeit der Vorzeichen der zugehörige Steifigkeitskennwert verwendet. Streng genom-
men sind innerhalb des Zeitinkrementes, in dem ein Vorzeichenwechsel stattfindet, aber sowohl
Zug- als auch Drucksteifigkeitskennwerte wirksam. Jeweils im Anteil der positiven und negati-
ven Dehnung innerhalb des Zeitinkrementes. Je größer das Zeitinkrement beim Durchschreiten
des Nulldurchganges ist, desto größer ist auch der entstehende Fehler. Es ist daher darauf zu
achten, dass das Zeitinkrement in dem ein Vorzeichenwechsel stattfindet, hinreichend klein ist.
Dementsprechend wird im Modell in jedem Inkrement überwacht, ob ein Vorzeichenwechsel
stattfindet. Ist dies der Fall, wird das aktuelle Dehnungsinkrement gegen einen Toleranzwert
verglichen. Für den Fall, dass das aktuelle Zeitinkrement größer ist als durch das Toleranzkriteri-
um erlaubt, wird das Zeitinkrement verworfen und durch ein hinreichend kleines Zeitinkrement
ersetzt. Beim 3D-Modell war eine Berücksichtigung der Zug/Druck-Asymmetrie der Material-
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steifigkeit nicht notwendig. Die ideale Struktur des UD-Mikromodells, das als Grundlage für
die Entwicklung des 3D-Modells verwendet wurde, zeigt kein unterschiedliches Verhalten unter
Zug- und Druckbelastung.
Der im Rahmen der Parameteridentifikation identifizierte Parametersatz führt insgesamt zu
einer guten Beschreibung aller betrachteten Versuche. In den quasistatischen Versuchen wird
die Dehnratenabhängigkeit ebenso gut abgebildet, wie auch die unter Druckbelastung reduzier-
te Steifigkeit. Im Relaxationsversuch mit inkrementeller Belastung wird die Zeitabhängigkeit
des Deformationsverhaltens in Faserrichtung exakt beschrieben. Im Vergleich zum repräsenta-
tiven experimentellen Spannungs-Zeit-Verlauf des GPA6/CF-Köpergewebes, zeigt das Modell
jedoch eine etwas zu hohe Materialsteifigkeit. Der Versuch kann dennoch als exakt abgebildet
angesehen werden, da die Materialsteifigkeit im experimentellen Relaxationsversuch innerhalb
des Streubandes der quasistatischen Zugversuche liegt (siehe 4.4). Das Materialverhalten im
Druckkriechversuch (siehe 4.72) wird ebenfalls gut beschrieben. Insbesondere die Kriechneigung
während der Belastung wird richtig wiedergegeben. Allerdings geht die Dehnung des Modells
anders als im Versuch bei Entlastung nicht auf Null zurück. Dieses Verhalten konnte auch an-
hand der experimentellen Ergebnisse am PA6/CF-UD Material, sowie anhand der numerischen
Ergebnisse am GPA6/CF-UDMikromodell nachgewiesen werden. Es ist daher zu erwarten, dass
auch im experimentellen Druckkriechversuch am GPA6/CF-Köpergewebe viskose Dehnungen
zurückbleiben. Diese Dehnungen sind mit Absolutwerten von etwa 0,05% allerdings sehr klein.
Im Versuch können zudem geringfügige Biegedeformationen auftreten, die ausreichend sind,
um die verbleibende Dehnung bei der Berechnung des Dehnungssignals (vgl. Abschnitt 3.2)
herauszumitteln. Es ist daher davon auszugehen, dass die Entlastungsdehnung experimentell
nicht zuverlässig ermittelt wird.
Zur Bewertung von Stabilität und Effizienz des Materialmodells sowie der Plausibilität der Er-
gebnisse wurde das Materialmodell auf die Simulation eines Vierpunkt-Biegeversuchs an einem
Hutprofil-Schalenmodell angewendet. Hierbei wurden zwei verschiedene Lagenaufbauten be-
trachtet. Zum einen ein vierlagiger quasi-isotroper [0/90,+/−45]s Aufbau und zum Anderen ein
vierlagiger [0/90]2s Aufbau. Im Vergleich zum quasi-isotropen Lagenaufbau treten beim [0/90]2s
Lagenaufbau vergleichsweise große Schubdehnungen in den Stegen des Hutprofils auf. Zudem ist
die Reaktionskraft beim [0/90]2s Lagenaufbau deutlich kleiner und die zeitabhängige Abnahme
des Kraftniveaus stärker als beim quasi-isotropen Lagenaufbau. Aufgrund der Biegebelastung
entstehen im Bereich zwischen den unteren und oberen Auflagern hohe transversale Schubbe-
lastungen in den Stegen des Hutprofils. Beim [0/90]2s Lagenaufbau fehlen im Vergleich zum
quasi-isotropen Lagenaufbau die 45◦-Lagen, die eine Abstützung der transversalen Schubbelas-
tung bewirken. So werden die einzelnen Lagen in den genannten Bereichen jeweils hauptsächlich
durch in-plane Schub belastet. Für den [0/90]2s Lagenaufbau ist die Schubdehnung bereits am
Ende der Belastung wesentlich größer als beim quasi-isotropen Lagenaufbau. Zudem nimmt sie
mit steigender Versuchszeit weiterhin deutlich zu, während die korrespondierende Schubspan-
nung abnimmt. Im Gegensatz dazu ist die Schubdehnung beim quasi-isotropen Aufbau sehr
gering und bleibt über der Versuchszeit in guter Näherung konstant. Dementsprechend ist auch
die Schubspannung vergleichsweise klein und zeigt nur eine geringe zeitabhängige Abnahme.
Die allgemein geringere Transversalschubsteifigkeit des Hutprofils mit [0/90]2s Lagenaufbau,
die zudem mit steigender Versuchszeit weiterhin abnimmt, bewirkt die deutlich größere globale
Relaxationsneigung des Hutprofils mit [0/90]2s Lagenaufbau im Vierpunkt-Biegeversuch. Als
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Folge daraus ergeben sich geringere Normaldehnungen in Deckel und Flanschen des Profils.
Zudem nehmen die Normaldehnungen beim [0/90]2s Lagenaufbau, aufgrund der zeitabhängi-
gen Akkumulation der Deformation in den transversalschubbelasteten Stegen des Bauteils, mit
zunehmender Versuchszeit ab.
Durch die Berechnungen am Hutprofilmodell konnte zudem die Stabilität und Effizienz des Mo-
dells bewertet werden. Die Zeitinkrementierung der ABAQUS-Berechnung (siehe STA-Datei in
Abschnitt A.1) verdeutlicht, dass innerhalb der Zeitinkremente nur wenige Gleichgewichtsitera-
tionen benötigt werden. Zudem wurden in Verbindung mit automatischer Zeitinkrementierung
große Zeitinkremente von bis zu 1000 s erreicht. Die Berechnungszeit betrug bei achtfach par-
alleler Berechnung auf einer Maschine mit Intel Xeon E5-2667 Prozessoren mit 3300MHz und
192GB Arbeitsspeicher 82 s für den quasi-isotropen Lagenaufbau und 128 s für den [0/90]2s
Lagenaufbau.
Im Hinblick auf eine Verwendung des Materialmodells auf Schalenelemente ist darauf hinzuwei-
sen, dass durch die Verwendung von Schalenelementen ein genereller Fehler entsteht. Bei klassi-
schen Schalenelementen ist es nicht möglich eine Zeitabhängigkeit der transversalen Schubstei-
figkeit abzubilden. Wie in Kapitel 4.4 anhand eines virtuellen Kurzbiegeversuchs nachgewiesen
wurde, kann die transversale Schubsteifigkeit bzw. deren Zeitabhängigkeit einen signifikanten
Beitrag zur globalen Relaxationsneigung leisten. In Abhängigkeit der auszulegenden Bauteil-
geometrie und des Belastungszustandes können daher prinzipiell nicht zu vernachlässigende Ab-
weichungen zwischen dem realen Bauteilverhalten und dem Verhalten des Simulationsmodells
entstehen. Für weitergehende Informationen zur Finite-Elemente-Analyse mit Schalenelemen-
ten sei hierbei auf eine der zahlreichen Literaturquellen wie bspw. [80] verwiesen.

5 Diskussion
Die im Rahmen dieser Arbeit durchgeführte Multi-Skalen-Modellierung begleitend zu experi-
mentellen Versuchen ermöglichte es die experimentell beobachteten Effekte besser zu interpre-
tieren und das Verständnis über das zeit- und richtungsabhängige Verformungsverhalten der
Untersuchten PA6/CF-UD und GPA6/CF-Köper Materialien deutlich zu erhöhen. Der wesent-
liche Vorteil der Mikro- und Mesomodellierung liegt dabei zum einen in der Möglichkeit in
den Werkstoff hinein zu blicken und auf einfache Weise die Verformungen der einzelnen Kon-
stituenten zu analysieren. Zum anderen kann der Umfang der durchführbaren Untersuchungen
erweitert werden, da experimentell schwierig durchführbare Versuche am Mikromodell zum Teil
einfach umgesetzt werden können.
Der Einfluss von Faserondulationen auf das zeitabhängige Verhalten unter Zug- und Druckbe-
lastung konnte anhand ondulierter Mikromodelle untersucht werden und dadurch, die zunächst
unerwartete Relaxationsneigung des PA6/CF-UD Materials in Faserrichtung erklärt werden
(vgl. Abschnitt 4.1.2). Hierfür wurden die von Karami und Garnich [29–31] vorgeschlagenen
ondulierten unidirektionalen Mikromodelle mit hexagonaler Faseranordnung erweitert, um den
Einfluss von Ondulationen und des Ondulationsgrades auf die Zeitabhängigkeit des Deformati-
onsverhaltens zu untersuchen. Dazu wurde das zuvor für GPA6 parametrisierte und erweiterte
TLV-Modell verwendet (vgl. Abschnitt 4.2.2). Rein experimentell ist es hingegen schwierig den
Einfluss von Faserondulationen und des Ondulationsgrades separiert zu untersuchen, da es nur
schwer möglich ist definierte, homogen verteilte Ondulationen im Werkstoffvolumen zu erzeu-
gen.
Auch das sehr spröde Verhalten des PA6/CF-UD Materials quer zur Faserrichtung konnte durch
die begleitenden Mikromodelluntersuchungen besser interpretiert werden. Aufgrund der deut-
lich höheren Steifigkeit der Fasern akkumulieren die Dehnungen größtenteils in der Matrix.
In Verbindung mit einem relativ hohen Faservolumengehalt von 48% und der makroskopisch
homogenen Verteilung der Fasern entstehen, wie am Mikromodell nachgewiesen, triaxiale Defor-
mationszustände in der Matrix mit entsprechend großen volumetrischen Deformationsanteilen
(sie Abschnitt 4.3.4.2). Asp et al. [71] und Kim et al. [72] verwendeten einen sogenannten
Poker-Chip Test, um das Verhalten von amorphen Epoxydharzen unter volumetrisch domi-
nierten Belastungen zu Untersuchen. Im Vergleich zu uniaxialen Zugversuchen konnten sie da-
durch eine signifikante Versprödung des Materials mit zunehmend volumetrischer Deformation
nachweisen. Es ist davon auszugehen, dass diese Beobachtungen auch auf das hier betrachtete
Polyamid 6 Matrixsystem übertragen werden können. Zusätzlich zur diskutierten Versprödung
der Matrix, können Versagensprozesse entlang der Faser/Matrix-Grenzfläche sowie Fehlstellen
innerhalb der Matrix zusätzlich zum frühzeitigen Versagen beitragen. Dies wurde im Rahmen
dieser Arbeit jedoch nicht weitergehend untersucht.
Im Kriechversuch quer zur Faserrichtung nimmt die zeitabhängige Deformation des PA6/CF-
UD Materials mit zunehmenden Belastungsinkrementen deutlich zu. Im Relaxationsversuch
hingegen ist dieser Effekt nicht im gleichen Ausmaß zu beobachten (siehe Abschnitt 4.1.2.2).
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Es ist daher davon auszugehen, dass im Kriechversuch neben den zeitabhängigen Deformationen
aufgrund der Viskoelastizität der Matrix zusätzlich zeitverzögerte Schädigungsprozesse ablau-
fen. Diese Schädigungsprozesse setzen die Materialsteifigkeit kontinuierlich herab, und führen
dementsprechend zu verstärkten Kriechdeformationen. Im Relaxationsversuch findet in den Hal-
tephasen keine fortschreitende Schädigungsakkumulation statt, da hier die Belastung der Probe
mit zunehmender Versuchszeit abnimmt. Demzufolge sind die hier beobachteten zeitabhängi-
gen Effekte ausschließlich auf die Viskoelastizität der Matrix zurückzuführen. Diese wiederum
zeigt sich unbeeinflusst von etwaigen Schädigungsprozessen, die während der Belastungsphasen
auftreten. Diese These wird von den Untersuchungen von Noh und Whitcomb [81] gestützt.
Noh und Whitcomb untersuchten wie auch Birur et al. [82], Asadi und Raghavan [83] und Ahci
und Talreja [27], das Kriechverhalten von kontinuierlich faserverstärkten Duromeren aufgrund
von Viskoelastizität in Verbindung mit zeitabhängiger Schädigungsakkumulation. Sie zeigten,
dass Matrixrisse die elastische Steifigkeit der unidirektionalen Schicht herabsetzen, während
das viskoelastische Relaxationsverhalten dadurch unbeeinflusst bleibt. Im Gegensatz zur vor-
liegenden Arbeit wurden in sämtlichen der genannten Arbeiten kontinuierlich faserverstärkte
Polymere mit Duromermatrix betrachtet. Auch der Vergleich der experimentellen Ergebnisse
mit denen des UD-Mikromodells untermauert den zuvor diskutierten Sachverhalt. Während das
zeitabhängige Deformationsverhalten im Relaxationsversuch richtig abgebildet wird, zeigt das
UD-Mikromodell nicht die deutlich progressive Entwicklung der zeitabhängigen Deformationen
im Kriechversuch. Dies ist darauf zurückzuführen, dass das Mikromodell zwar viskoelastische
und viskoplastische Deformationen abbildet, jedoch nicht die angesprochenen voranschreiten-
den Schädigungsprozesse.
In 45◦-Richtung wurden die Relaxationsversuche am PA6/CF-UD Material trotz des hohen
Deformationsvermögens nur bis maximal 1,4% Dehnung durchgeführt. Die Lasthorizonte der
Kriechversuche wurden aus den im Relaxationsversuch auftretenden Kräften abgeleitet. Im
Hinblick auf eine Verwendung, der in dieser Arbeit betrachteten kontinuierlich kohlenstofffa-
serverstärkten Thermoplastwerkstoffen, in lasttragenden Bauteilen ist davon auszugehen, dass
Deformationen innerhalb einer Lage in 45◦ zur Faserrichtung durch anders orientierte Lagen
eingeschränkt werden. Dementsprechend wurde für die vorliegenden Untersuchungen die An-
nahme getroffen, dass die in jeder Schicht maximal auftretenden Dehnungen die Bruchdehnung
der Faser nicht überschreiten. Anhand der Mikromodelle konnte gezeigt werden, dass bei Belas-
tung in 45◦-Richtung lokal plastische Deformationen in der Matrix auftreten (siehe Abschnitt
4.3.4.3). Im betrachteten Deformationsbereich sind diese jedoch vergleichsweise klein, weshalb
sie im Hinblick auf die Entwicklung des makroskopischen Materialmodells vernachlässigt wur-
den.
Über den experimentellen Versuchsumfang hinaus konnte anhand des Mikromodells vergleichs-
weise einfach der Einfluss unterschiedlicher Faservolumengehalte auf das zeitabhängige De-
formationsverhalten charakterisiert werden. Weiterhin war es sowohl anhand des Mikro-, wie
auch des Mesomodells möglich, den Einfluss von mehrachsigen Belastungszuständen auf das
viskoelastische Verhalten der Werkstoffe zu untersuchen. Am UD-Mikromodell wurde dement-
sprechend der Einfluss von volumetrischen Deformationsanteilen auf das makroskopische Rela-
xationsverhalten des Verbundes untersucht. Experimentell ist dies hingegen nur schwer möglich.
Wie Kim et al. [57] für amorphes Epoxydharz bei Temperaturen nahe der Glasübergangstem-
peratur nachweisen konnte, führen volumetrische Deformationsanteile in Polymeren nicht zu
Relaxationseffekten. Relaxationsprozesse werden in der Literatur allgemein mit der Umlage-
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rung von Segmenten der Polymerketten begründet, sogenannte Mikro-Brownsche-Bewegungen
[70]. Anliegende Spannungen wirken hierbei als thermodynamische Triebkräfte. Volumetrische
Deformationen am unverstärkten Polymer bewirken gleich große Triebkräfte in alle Raumrich-
tungen gleichzeitig. Es existiert, anders als im uniaxialen Belastungsfall mit entsprechenden
deviatorischen Deformationsanteilen, keine Vorzugsrichtung für die Reorientierung der Ket-
tensegmente. Die Umlagerungsprozesse sind daher eingefroren. Dementsprechend rufen diese
Deformationsanteile rein elastisches Verhalten hervor. Aufgrund der Anisotropie kontinuier-
lich faserverstärkter Polymere lässt sich die Erkenntnis von Kim et al. jedoch nicht auf den
Verbundwerkstoff übertragen. Makroskopisch volumetrische Deformationszustände führen hier
nicht wie beim isotropen Polymer zu rein elastischem Verhalten. Beim anisotropen Verbund
wird rein elastisches Verhalten hervorgerufen wenn die die uniaxialen Normaldehnungen des
mehrachsigen Verformungszustandes gleich sind (siehe Abschnitt 4.3.2). Beim anisotropen Ver-
bund entsteht durch die richtungsabhängigen Querkontraktionszahlen allerdings ein nicht voll-
ständig volumetrischer Verformungszustand. Im Hinblick auf die homogenisierte Modellierung
des transversal-isotropen UD-Materials ist es daher nicht zulässig den Deformationszustand als
elastisch zu betrachten, wenn der resultierende Verzerrungstensor volumetrisch ist.
Begleitend zu den experimentellen Versuchen am GPA6/CF-Köper Material wurden numeri-
sche Versuche an Mesomodellen durchgeführt. Diese Mesomodelle beschreiben das Deformati-
onsverhalten des Verbundes anhand eines einlagigen RVE des GPA6/CF-Köpergewebes. Dabei
wurden die imprägnierten Rovings homogenisiert betrachtet und durch das in Abschnitt 4.4
vorgestellte dreidimensionale, makroskopische Materialmodell beschrieben. Anhand der Meso-
modelle wurde der Einfluss der Stapelfolge auf das zeitabhängige Deformationsverhalten des
GPA6/CF-Köpergewebe untersucht. Hierzu wurden die beiden Grenzfälle der inphasigen Sta-
pelfolge und der gegenphasigen Stapelfolge untersucht. So konnte gezeigt werden, dass die
Anordnung der Lagen zueinander die Materialsteifigkeit unter Zug- und insbesondere unter
Druckbelastung bestimmt und zudem die Relaxationsneigung des Laminats beeinflusst.
Durch den Vergleich des experimentellen Relaxationsversuchs am GPA6/CF-Köper Material in
Faserrichtung mit den numerischen Versuchen am Mesomodell in der inphasigen und gegenpha-
sigen Konfiguration wurde gezeigt, dass das qualitative Deformationsverhalten zunächst dem
Verhalten der gegenphasigen Simulation entspricht. Bei hinreichend großen Belastungen zeigt
der experimentelle Verlauf jedoch das qualitative Verhalten der inphasigen Simulation. Durch
die gegenläufigen Deformationen der einzelnen Gewebelagen wird die thermoplastische Schicht
zwischen den Lagen stark belastet. Es wird daher davon ausgegangen das mit steigender un-
iaxialer Zugdehnung Delaminationen im Laminat auftreten. Das Auftreten von Delamination
im Zugversuch wird auch von Botelho et al. [7] beschrieben. Bei Kohlenstofffaser Leinwandge-
weben mit Polyamid 6 bzw Polyamid 66 Matrix wurde beobachtet, dass bereits ab etwa 20%
der Zugfestigkeit Delaminationen auftreten. Durch diese Delaminationen wird es den einzelnen
Lagen wiederum ermöglicht sich in transversaler Richtung zu deformieren.
Unter Druckbelastung ist neben der Festigkeit des GPA6/CF-Köper Materials auch die Stei-
figkeit im Vergleich zur Zugbelastung geringer. Dies lässt sich, wie auch die geringen Druckfes-
tigkeiten auf die Gewebearchitektur bzw. die ondulierten Fasern zurückführen. Auch die Sta-
pelfolge der einzelnen Gewebelagen zeigt einen Einfluss auf die Steifigkeit des Laminats. Dabei
beeinflusst die Stapelfolge die Laminatsteifigkeit sowohl unter Zug- insbesondere aber unter
Druckbelastung. Anhand des Mesomodells wurde nachgewiesen, dass bei gegenphasiger Stapel-
folge keine Zug/Druck-Asymmetrie der Steifigkeit auftritt. Bei inphasiger Stapelung hingegen
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ist die Drucksteifigkeit im Vergleich zur Zugsteifigkeit jedoch deutlich reduziert. Bei vollständig
inphasigen Laminaten werden Deformationen in transversale Richtung nicht wesentlich durch
benachbarte Lagen behindert, da sich die einzelnen Lagen über die Dicke gesehen periodisch
deformieren. Bei gegenphasigen Laminaten behindern sich die einzelnen Lagen gegenseitig, so
dass transversale Deformationen gesperrt sind. Dementsprechend sind gegenphasige Laminat
unter Zug- wie auch unter Druckbelastung deutlich steifer als inphasige Laminate.
In realen Laminaten, wie auch den hier untersuchten drei- bzw. sechslagigen Laminaten liegt
zumeist eine statistisch variierende Phasenverschiebung zwischen den einzelnen Lagen vor.
Dementsprechend können die Fälle der in- und gegenphasigen Anordnung als Grenzfälle be-
trachtet werden.
Über den experimentellen Versuchsumfang hinaus, wurde der Einfluss biaxialer Lastkombina-
tionen auf das zeitabhängige Deformationsverhalten am Mesomodell untersucht. Dazu wurde
äquibiaxiale Belastung mit einem Überlagerungsverhältnis von R = 1, uniaxiale Belastung
(R = 0) und entgegengerichtet äquibiaxiale Belastung (R = −1) untersucht. Für die inphasige
Stapelfolge ist eine leichte Abhängigkeit der Relaxationsneigung zum Überlagerungsverhält-
nis R erkennbar. Bei äquibiaxialer Belastung (R = 1) ist die Relaxationsneigung geringer als
bei uniaxialer Belastung (R = 0). Bei entgegengerichtet äquibiaxialer Belastung zeigt sich im
Vergleich die größte Relaxationsneigung. Für die gegenphasige Stapelfolge ist hingegen kein
nennenswerter Einfluss der unterschiedlichen Lastkombinationen auf die Relaxationsneigung
erkennbar. Hinsichtlich der inphasigen Stapelung ist der Einfluss unterschiedlicher Lastkombi-
nationen auf die resultierenden Deformationen in transversaler Richtung zurückzuführen. Diese
prägen sich in Abhängigkeit des Überlagerungsverhältnisses unterschiedlich stark aus. Wie be-
reits zuvor diskutiert wurde, steigt die Relaxationsneigung mit zunehmender Deformation in
transversaler Richtung an. Bei äquibiaxialer Belastung sind diese Deformationen vergleichs-
weise gering, wodurch sich das Deformationsverhalten stark dem Verhalten der gegenphasigen
Konfiguration annähert. Bei uniaxialer bzw. entgegengerichtet äquibiaxialer Deformation sind
die Deformationen in transversale Richtung deutlich stärker ausgeprägt. Dementsprechend füh-
ren hier die zunehmenden transversalen Deformationen zu steigender Relaxationsneigung.
Die verwendeten Mikro- und Mesomodelle eignen sich, wie zuvor diskutiert sehr gut, um ex-
perimentell ermittelte Effekte besser zu interpretieren und den Rahmen der durchführbaren
Versuch zu erweitern. Sie sind jedoch in der verwendeten Form ungeeignet, um das Verfor-
mungsverhalten des abgebildeten Werkstoffs quantitativ richtig wiederzugeben. Dazu werden
insgesamt zu viele vereinfachende Annahmen getroffen. Der Einfluss von Fehlstellen im Material
sowie der Beitrag von während der Belastung ablaufenden Schädigungsprozessen, wird in den
Modellen nicht berücksichtigt. Hinsichtlich des Mesomodells wird insbesondere der Einfluss der
statistisch schwankenden Stapelfolge nicht berücksichtigt, sodass das Deformationsverhalten
des GPA6/CF-Köpergewebes anhand einer einlagigen Einheitszelle nur qualitativ betrachtet
werden kann.
Basierend auf den gesammelten Erkenntnissen der numerischen und experimentellen Versuche
war es möglich ein makroskopisches Materialmodell zu entwickeln, dass das orthotrope, nichtli-
near viskoelastische Deformationsverhalten von kontinuierlich faserverstärkten Polymeren ho-
mogenisiert beschreibt. Dabei wurde das Modell sowohl dreidimensional für die Anwendung
auf Solidelementen formuliert, wie auch unter Voraussetzung eines ebenen Spannungszustandes
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für die Anwendung auf Schalenelementen. Durch die explizite Anpassung beider Modellfor-
mulierungen und deren jeweiliger Parameter an die im Rahmen dieser Arbeit untersuchten
kontinuierlich faserverstärkten Polyamidsysteme, konnte das zeit- und richtungsabhängige De-
formationsverhalten der jeweiligen Werkstoffe sehr gut homogenisiert beschrieben werden.
Im Hinblick auf die Entwicklung der homogenisierten Materialmodelle zeigten sich die ver-
wendeten statischen Versuche mit inkrementeller Belastung bzw. Be- und Entlastung als gut
geeignet. Sie ermöglichen es, das viskoelastische Deformationsverhalten mit vertretbarem ex-
perimentellen Aufwand über den gesamten quasistatisch abbildbaren Deformationsbereich zu
charakterisieren und liefern dementsprechend wertvolle Aussagen hinsichtlich der belastungs-
abhängigen Entwicklung relevanter Deformationseffekte. Auf Basis der dadurch gewonnenen
Erkenntnisse können bei der Modellentwicklung Entwicklungsgleichungen formuliert werden,
die die Abbildungsgüte des Modells entsprechend erhöhen.

6 Zusammenfassung und Ausblick
6.1 Zusammenfassung
Mit dieser Arbeit wurde ein orthotropes, viskoelastisches, makroskopisches Materialmodell ge-
schaffen, das es ermöglicht, das richtungs- und zeitabhängige Deformationsverhalten von kon-
tinuierlich faserverstärkten Thermoplastwerkstoffen homogenisiert zu beschreiben. Neben einer
vollständig dreidimensionalen Formulierung wurde ebenfalls eine Formulierung für den ebenen
Spannungszustand vorgestellt. Beide Modelle entsprechen gemäß der Modellrheologie einem ge-
neralisierten Maxwell-Modell, bestehend aus einem Feder-Element in Parallelschaltung mit zwei
Maxwell-Elementen. Durch die Implementierung in die FE-Software ABAQUS in Form einer
impliziten Materialsubroutine (UMAT) ist es möglich, Bauteile unter Berücksichtigung zeitab-
hängiger, viskoelastischer Deformationseffekte zuverlässig und effizient auszulegen. Dabei kann
abhängig von der Bauteilgeometrie zwischen dem genaueren dreidimensionalen Modell und dem
rechentechnisch wesentlich effizienteren Modell für den ebenen Spannungszustand ausgewählt
werden.
Zur Entwicklung des makroskopischen Materialmodells wurde die Phänomenologie des Defor-
mationsverhaltens von Gusspolyamid 6 mit Kohlenstofffaser-Köpergewebe (GPA6/CF-Köper)
anhand experimenteller Studien beschrieben und diskutiert. Neben dem GPA6/CF-Köper Ma-
terial selbst wurden auch dessen Konstituenten in Form der unverstärkten Gusspolyamid 6
Matrix und der imprägnierten Rovings charakterisiert. Das Deformationsverhalten der trans-
versalisotropen imprägnierten Rovings wurde dabei anhand von unidirektionalem kohlenstoff-
faserverstärkten Polyamid 6 (PA6/CF-UD) Material untersucht.
Neben den experimentellen Untersuchungen wurde das Verhalten des GPA6/CF-Köper Ma-
terials sowie der imprägnierten Rovings zudem numerisch anhand von Meso- bzw. Mikro-
modellen untersucht. Durch Parametrisierung und Erweiterung des Two-Layer-Viscoplasticity
Materialmodells (TLV-Modell) in ABAQUS anhand der Versuchsergebnisse des unverstärkten
GPA6-Matrixmaterials war es möglich, sowohl viskoelastische als auch viskoplastische Effekte
der thermoplastischen Matrix im Mikro- und Mesomodell geeignet abzubilden.
Die Relaxationsneigung der imprägnierten Rovings ist stark richtungsabhängig. In Faserrich-
tung tritt bei hinreichend hohen Faservolumengehalten und gestreckten Fasern kein nennens-
wertes viskoelastisches Verhalten auf. Faserondulationen bewirken jedoch auch in Faserrichtung
zeitabhängiges Deformationsverhalten. Quer zur Faserrichtung verhält sich das Material ver-
gleichsweise spröde und zeigt moderat viskoelastisches Verhalten. Unter Schubbelastungen zeigt
das Material ein hohes Deformationsvermögen mit großen Plastizitätsanteilen und ausgeprägt
viskoelastischem Verhalten. Im für kontinuierlich faserverstärkte Verbunde relevanten Verfor-
mungsbereich, sind jedoch die plastischen Anteile vernachlässigbar.
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Das Deformationsverhalten des GPA6/CF-Köpergewebes ist in Faserrichtung moderat visko-
elastisch. Dabei ist die Steifigkeit sowie die Relaxationsneigung beim mehrschichtigen Verbund
abhängig von der Phasenverschiebung einzelner Laminatlagen zueinander. Zudem zeigt das
Material in Faserrichtung eine Zug/Druck-Asymmetrie hinsichtlich Steifigkeit und Festigkeit.
Unter Schubbelastung ist das Verhalten vergleichbar mit dem der imprägnierten Rovings.
Zur homogenisierten Beschreibung des experimentell und numerisch charakterisierten richtungs-
abhängigen, viskoelastischen Deformationsverhaltens wurden die Konstitutivgleichungen des
generalisierten Maxwell-Modells mittels des zentralen Differenzenquotienten in eine numerisch
lösbare Form überführt. Die Modelle zeigen eine Abhängigkeit der Berechnungsergebnisse von
der Größe der verwendeten Zeitinkremente. Um mit automatischer Zeitinkrementierung zuver-
lässig zu rechnen, wurde ein Toleranzkriterium eingeführt, das den entstehenden Fehler klein
hält. In der dreidimensionalen Formulierung wird durch die Aufspaltung der Dehnungsinkre-
mente in ihre volumetrischen und deviatorischen Anteile berücksichtigt, dass volumetrische An-
teile keinen Beitrag zur Viskoelastizität leisten. Diese Anteile werden im Modell entsprechend
linear elastisch beschrieben. Dadurch wird auch das zeitabhängige, orthotrope Querdehnverhal-
ten im Modell abgebildet. Durch die Parametrisierung des dreidimensionalen Modells anhand
der Ergebnisse des UD-Mikromodells wird das transversalisotrope viskoelastische Deformations-
verhalten der imprägnierten Rovings zuverlässig, homogenisiert beschrieben. Zur Demonstrati-
on der Stabilität des Modells und zur Validierung der Plausibilität der Berechnungsergebnisse
wurde das Modell auf einen numerischen Kurzbiegeversuch am UD-Laminat angewendet.
Das Materialmodell mit der Formulierung für den ebenen Spannungszustand wurde anhand
der experimentellen Versuchsergebnisse des GPA6/CF-Köpergewebes parametrisiert. Die expe-
rimentell ermittelte Zug/Druck-Asymmetrie des E-Moduls wurde in das Modell implementiert.
Die Anwendung des Modells auf die Simulation des Vierpunkt-Biegeversuch eines Hutprofil-
Bauteils mit unterschiedlichen Lagenaufbauten zeigt, dass die Relaxationsneigung des Bauteils
in Abhängigkeit des Lagenaufbaus richtig beschrieben wird. Kurze Rechenzeiten demonstrieren
zudem den geringen numerischen Aufwand des Modells.
6.2 Ausblick
Die im Rahme der vorliegenden Arbeit vorgestellten Untersuchungen wurden sämtlich bei
Raumtemperatur und in trockenem Materialzustand durchgeführt. Das Verformungsverhalten
der verwendeten Polyamid-6 Matrix ist jedoch stark abhängig, sowohl von der Umgebung-
stemperatur, wie auch vom Feuchtegehalt. Um das richtungs- und zeitabhängige Deformati-
onsverhalten von kontinuierlich kohlenstofffaserverstärktem Polyamid-6 umfassend zu charak-
terisieren, sind weitere experimentelle Versuchsreihen mit Variation der Temperatur und der
Materialfeuchte notwendig.
Klassische Kriechversuche mit einer konstanten Langzeitbelastung in Faserrichtung sind nur
schwer durchführbar. Konventionelle Kriechprüfstände sind in der Regel nicht ausgelegt, um
für Hochleistungsfaserverbunde benötigte Lasten aufzuprägen. Ausreichend hohe Spannungen
können in einer Probe aus endlosfaserverstärktem Polymer, mit repräsentativen Abmessungen
somit zumeist nicht erzeugt werden. Es ist daher zu untersuchen, ob bzw. innerhalb welcher
Grenzen das Zeit-Temperatur-Superpositionsprinzip (ZTSP) anwendbar ist. Ist eine Anwen-
dung zulässig, könnte mit konventionellen Universalprüfmaschinen gearbeitet werden, bei de-
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nen das Aufbringen hinreichend hoher Lasten kein Problem darstellt. Die Versuchszeiten wären
dann signifikant reduziert. Die Anwendbarkeit des ZTSP in Faserrichtung ist insbesondere
dann fraglich, wenn Faserondulationen im Material vorliegen. Nach Greco et al. [21] wird das
Verhalten von Geweben (GF/PP) in Faserrichtung bei hinreichend hohen Lasten nichtlinear
viskoelastisch, da sich die Fasern bzw. Rovings unter Zug strecken oder unter Druck stärker
ausbeulen.
Bisher wenig erforscht aber von besonderem Interesse, ist insbesondere das Verhalten unter
dauerhafter Druckbelastung in Faserrichtung. Hier sind thermoplastische Hochleistungsfaser-
verbunde besonders sensitiv gegenüber Umgebungsbedingungen wie Temperatur und Feuchte
sowie gegenüber des Einflusses von Faserondulationen und anderer herstellungsbedingter Fehl-
stellen wie bspw. Poren. Steigende Temperatur und Feuchte erweichen die Matrix, wodurch die
notwendige Abstützung der Fasern durch die Matrix herabgesetzt wird und ein Knicken der
Fasern begünstigt wird. Zudem steigt auch die Mobilität von Kettensegmenten an, was zu einer
erhöhten Relaxationsneigung der Matrix führt. Dadurch wird ein zeitverzögertes Ausknicken
der Fasern potentiell begünstigt, da hier die Stützwirkung der Matrix mit der Zeit abnimmt.
Eine Verbesserung der Prognosefähigkeit der virtuellen Materialcharakterisierung wird möglich,
wenn weitestgehend auf idealisierende Annahmen verzichtet wird. So sollte bspw. die Faser-
anordnung im RVE nicht geordnet sein, sondern statistisch variieren (SRVE). Zudem sollten
Schädigungsprozesse in der Matrix berücksichtigt werden, wie sie im Rahmen dieser Arbeit, bei
Belastung quer zur Faserrichtung nachgewiesen wurden.
Das vorgestellte homogenisierte Modell ist allgemein anwendbar auf jegliche Materialien die
orthotropes, viskoelastisches Materialverhalten zeigen. So zum Beispiel LFT-Materialien. Um
das Modell jedoch in Verbindung mit in Fließpressprozessen verarbeiteten Materialien sinnvoll
verwenden zu können, muss die Materialformulierung erweitert werden. Insbesondere muss das
Verhalten in Abhängigkeit von lokal unterschiedlichen Faserorientierungstensoren beschrieben
werden können. Elastische Schädigung kann auf vergleichsweise einfache Weise, bspw. auf Basis
eines klassischen (1-D)-Ansatzes, implementiert werden. Dadurch können auch orthotrop, visko-
elastisch und elastisch-schädigende Materialien wie bspw. SMC-Materialien abgebildet werden.

A Anhang
A.1 STA-Datei der Berechnung am Hutprofil
Abaqus/Standard 6.14-1 DATE 05-Dez-2014 TIME 12:16:51
SUMMARY OF JOB INFORMATION:
STEP INC ATT SEVERE EQUIL TOTAL TOTAL STEP INC OF
DISCON ITERS ITERS TIME/ TIME/ TIME/
ITERS FREQ LPF LPF
1 1 1 0 2 2 0.100 0.100 0.1000
1 2 1 0 2 2 0.200 0.200 0.1000
1 3 1 0 1 1 0.350 0.350 0.1500
1 4 1 0 2 2 0.575 0.575 0.2250
1 5 1U 0 5 5 0.575 0.575 0.3375
1 5 2 0 1 1 0.659 0.659 0.08438
1 6 1 0 1 1 0.786 0.786 0.1266
1 7 1 0 2 2 1.00 1.00 0.2141
1 8 1 0 2 2 1.32 1.32 0.3211
1 9 1U 0 4 4 1.32 1.32 0.4816
1 9 2 0 1 1 1.44 1.44 0.1204
1 10 1 0 1 1 1.62 1.62 0.1806
1 11 1 0 1 1 1.89 1.89 0.2709
1 12 1U 0 4 4 1.89 1.89 0.4064
1 12 2 0 1 1 1.99 1.99 0.1016
1 13 1 0 1 1 2.15 2.15 0.1524
1 14 1 0 1 1 2.38 2.38 0.2286
1 15 1 0 1 1 2.50 2.50 0.1244
1 16 1 0 1 1 2.84 2.84 0.3429
1 17 1 0 2 2 3.36 3.36 0.5143
1 18 1U 0 5 5 3.36 3.36 0.7715
1 18 2 0 1 1 3.55 3.55 0.1929
1 19 1 0 2 2 3.84 3.84 0.2893
1 20 1U 0 4 4 3.84 3.84 0.4340
1 20 2 0 1 1 3.95 3.95 0.1085




1 39 1 0 1 1 8.74 8.74 0.1778
1 40 1 0 1 1 9.01 9.01 0.2667
1 41 1 0 2 2 9.41 9.41 0.4000
1 42 1U 0 1 1 9.41 9.41 0.5934
1 42 2U 0 5 5 9.41 9.41 0.3530
1 42 3 0 1 1 9.49 9.49 0.08824
1 43 1 0 1 1 9.63 9.63 0.1324
1 44 1 0 1 1 9.83 9.83 0.1985
1 45 1 0 1 1 10.0 10.0 0.1742
2 1 1 0 1 1 10.2 0.200 0.2000
2 2 1 0 1 1 10.4 0.400 0.2000
2 3 1 0 1 1 10.7 0.700 0.3000
2 4 1 0 1 1 11.0 1.00 0.3000
2 5 1 0 1 1 11.4 1.45 0.4500
2 6 1 0 1 1 12.1 2.13 0.6750
2 7 1 0 1 1 12.5 2.50 0.3750
2 8 1 0 1 1 13.5 3.51 1.013
2 9 1 0 1 1 15.0 5.00 1.487
2 10 1 0 1 1 17.2 7.23 2.231
2 11 1 0 1 1 20.0 10.0 2.769
2 12 1 0 1 1 24.2 14.2 4.153
2 13 1 0 1 1 30.4 20.4 6.230
2 14 1 0 1 1 35.0 25.0 4.617
2 15 1 0 3 3 44.3 34.3 9.345
2 16 1 0 1 1 60.0 50.0 15.66
2 17 1 0 1 1 83.5 73.5 23.48
2 18 1 0 1 1 110. 100. 26.52
2 19 1 0 1 1 150. 140. 39.78
2 20 1 0 1 1 209. 199. 59.66
2 21 1 0 1 1 299. 289. 89.49
2 22 1 0 1 1 433. 423. 134.2
2 23 1 0 1 1 510. 500. 76.83
2 24 1 0 1 1 711. 701. 201.4
2 25 1 0 1 1 1.01e+003 1.00e+003 298.6
2 26 1 0 1 1 1.46e+003 1.45e+003 448.0
2 27 1 0 1 1 2.13e+003 2.12e+003 671.9
2 28 1 0 1 1 2.51e+003 2.50e+003 380.1
2 29 1 0 2 2 3.51e+003 3.50e+003 1000.
2 30 1 0 1 1 4.51e+003 4.50e+003 1000.
2 31 1 0 1 1 5.01e+003 5.00e+003 500.0
2 32 1 0 1 1 6.01e+003 6.00e+003 1000.
2 33 1 0 1 1 7.01e+003 7.00e+003 1000.
2 34 1 0 1 1 7.21e+003 7.20e+003 200.0
THE ANALYSIS HAS COMPLETED SUCCESSFULLY
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  Toleranz nach 





DIN – Bezeichnung   PA 6 G PA 6 G 
Dichte ( g/cm3)   1,15 1,15 




+0 bis + 50 mm Gewicht Kg / m 
Gewicht 
Kg / m 
8 12,0 12,0 
10 14,5 14,5 
12 
0,50 bis 1,70 
17,0 17,0 
15 21,5 21,5 
16 23,0 23,0 
20 27,5 27,5 
25 
0,50 bis 2,50 
33,5 33,5 
30 40,0 40,0 
36 47,0 47,0 
40 
0,50 bis 3,50 
52,5 52,5 
45 57,5 57,5 
50 64,5 64,5 
55 72,0 72,0 
60 77,0 77,0 
65 83,0 83,0 
70 
1,00 bis 5,00 
91,5 91,5 
75 95,0 95,0 
80 102,5 102,5 
85 108,0 108,0 




110 146,0 146,0 
120 158,0 158,0 
130 171,0 171,0 
140 184,0 184,0 
150 
2000 
1,00 bis 6,00 
198,0 198,0 
 
Standardlängen: bis Stärke 100 mm: L =  2000 mm  
















Die angegebenen kg/m Gewichte sind rein rechnerische Angaben. Das Auslieferungsgewicht wird abweichen. Alle Angaben ohne Gewähr. 
13 Stand Nov. 2008 
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A.3 Datenblatt des PA6/CF-UD-Materials
PRELIMINARY DATA
Celstran® CFR-TP PA6 CF60-01
General Description: Celstran® CFR-TP PA6 CF60-01 is a 60% carbon fiber by weight polyamide 6  
(nylon 6) continuous fiber (uni-directional) reinforced thermoplastic composite tape. This material  
exhibits a high strength-to-weight ratio, excellent toughness and impact resistance. It is well suited  
for industrial, automotive and sporting goods applications where strength and toughness are critical  
as well as ease of processing.








Density 0.053 lb/in3 1.46 g/cm3
Fiber Content 60 % by wt.
Fiber Volume 48 % by vol.
Tape Thickness** 0.0076 in 0.19 mm
Tape Width (max.)* 10 in 254 mm
Tape Areal Weight** 8.3 oz/yd2 280 g/m2
Fiber Areal Weight** 5.0 oz/yd2 170 g/m2
*Custom tape widths may be available. Slit tapes are available down to 0.25 in (6mm). 
**Nominal value shown, actual value may vary.








L Tensile Strength 262 ksi 1800 MPa D3039
Tensile Modulus 15.6 Msi 107.7 GPa D3039
Elongation at Break 1.53 % 1.53 % D3039
Flexural Strength 116 ksi 800 MPa D790
Flexural Modulus 14.1 Msi 96.9 GPa D790
1Orientation 0°





L Melt Temperature 428 °F 220 °C
Glass Transition  
Temperature 117 °F 47 °C
NOTICE TO USERS: To the best of our knowledge, 
the information contained in this publication is 
accurate; however, we do not assume any liability 
whatsoever for the accuracy and completeness of 
such information. Any values shown are based on 
testing of laboratory test specimens and represent 
data that fall within the standard range of properties 
for natural material. Colorants or other additives 
may cause significant variations in data values. Any 
determination of the suitability of this material for 
any use contemplated by the users and the manner of 
such use is the sole responsibility of the users, who 
must assure themselves that the material subsequently 
processed meets the needs of their particular product 
or use, and part design for any use contemplated by 
the user is the sole responsibility of the user. The 
user must verify that the material, as subsequently 
processed, meets the requirements of the particular 
product or use. It is the sole responsibility of the 
users to investigate whether any existing patents are 
infringed by the use of the materials mentioned in 
this publication.
Please consult the nearest Ticona Sales Office, 
or call the numbers listed above for additional 
technical information. Call Customer Services for 
the appropriate Materials Safety Data Sheets (MSDS) 
before attempting to process our products. Ticona 
engineering polymers are not intended for use in 
medical or dental implants.
Except as otherwise noted, all of the trademarks 




















Tel.: +49 (0)180-584 2662 (Germany)*
 +49 (0)69-305 16299 (Europe)**
Fax: +49 (0)180-202 1202
See example below for rate information:
*  0.14 €/min + local landline rates
**0.06 €/call + local landline rates
email: infoservice@ticona.de
Ticona on the web: www.ticona.com
Asia
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Toho Tenax Europe GmbH sales@tohotenax-eu.com Version 05 
Kasinostraße 19-21  42103 Wuppertal  Germany  www.tohotenax-eu.com 2014-09-30 
1/1 
Markenname  Tenax®   Tenax® Tenax® 
Produktionsstandort  E  E E 
Faserfamilie & Zugeigenschaften HTS40 HTS40 HTS45 
 
Präparationseigenschaften F13 F13 E23 
Filamentanzahl  12K 24K 12K 
Garnfeinheit 1)  [tex] 800 1600 800 
Garndrehung  [t/m] 0/10Z 0/5Z 0/10Z 
 
Lauflänge je kg  [m/kg] 1.250 625 1.250 
Spulengewicht, netto  [kg] 2 • 4 • 6 2 • 4 • 6 • 8 2 • 4 • 6 
    
1) ohne Präparationsauftrag 
 
 
Zugeigenschaften (Richtwerte)   
Zugfestigkeit [MPa] 4.400 4.400 4.500 
Zug-E-Modul [GPa] 240 240 240 
 
Eigenschaften (Richtwerte)   
Filamentdurchmesser [µm] 7 7 7 
Dichte [g/cm3] 1,77 1,77 1,77 
Bruchdehnung [%] 1,8 1,8 1,9 
Spezifische Wärmekapazität [J/kgK] 710 710 710 
Wärmeleitzahl [W/mK] 10 10 10 
Wärmeausdehnungskoeffizient [ 10-6/K] -0,1 -0,1 -0,1 




Präparationseigenschaften für Faserfamilie HTS 
HTS ist eine klassische Tenax® Hochleistungskohlenstofffaser. Die „High Tenacity“ (HT) Fasern liefern 
exzellente und ausgewogene mechanische Laminateigenschaften. 
 
E23 = Type mit ca. 1,3 % Präparationsauftrag auf Basis Epoxidharz 




Zur optimalen Typenauswahl steht Ihnen unser Verkauf gerne zur Verfügung. Die angegebenen Werte sind Richtwerte. Für die Auslegung 
von Bauteilen fordern Sie bitte über unseren Verkauf eine Spezifikation an. 
 
Bitte geben Sie auf Ihrer Bestellung den Anwendungsbereich (Luftfahrt oder Industrie & Sport) an.  
Die Ausfuhr oder Verbringung von Kohlenstofffasern kann genehmigungspflichtig sein, abhängig von den Eigenschaften, der Endbestimmung 
und der Endverwendung. 
Produktdatenblatt  
Tenax® HTS Filamentgarn 
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